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1. Einführung 
Die plastische Deformation von Metallen bedeutet im Wesentlichen die Bildung bzw. 
Vervielfachung von Versetzungen und ihre Bewegung im Kristall. Den Ausdruck 
„Versetzung“ hat Taylor [Tay34] auf der Basis des kontinuumstheoretischen Volterra-
Modells der elastischen Distorsion [Vol07] in der Festkörperphysik eingeführt. Dank der 
Theorie der Versetzungen wurde die Diskrepanz zwischen theoretischer und tatsächlicher 
Festigkeit erklärt. Weiterhin es ist mit Hilfe der Versetzungstheorie gelungen, die in den 
Anfangsstadien der plastischen Deformation experimentell beobachteten Fakten und 
Abhängigkeiten zu beschreiben und die damit entsprechend verknüpfte Elementarprozesse 
wie z.B. Quergleitung und Zellbildung [Dev97, Häh98], Erzeugung mobiler Versetzungen 
durch Frank-Read-Quellen [Mou97] zu modellieren. Diese Modelle beruhen auf der 
Untersuchung der Reaktionen von individuellen Versetzungen oder kleinen Ensembles von 
Versetzungssegmenten in kleinen Simulationsboxen. 
Zur Simulation der Substrukturentwicklung bis zu hohen Umformgraden ist die 
Versetzungsdynamik ungeeignet wegen der begrenzten Leistung der heutigen 
Rechnertechnik, die die Wechselwirkungen von einzelnen Defekten bei hohen Defektdichten 
nicht berücksichtigen kann. Es ist bekannt, dass mit der Erhöhung des Umformgrades  die 
Versetzungsdichte  im Volumen des verformten Kristalls steigt bzw. die mittleren Abstände  
r    -1/2 zwischen den Einzelversetzungen abnehmen und die mittlere Wechselwirkungskraft 
pro Einheitslänge [Tay34, Ryb86] 
  2Gbf in          (1.1) 
ansteigt, wobei  eine numerische Konstante ist und in Kristallen zwischen 0,2 und 1 liegt 
[Tay34]. Bei einer bestimmten Verformung erreicht die Versetzungsdichte () einen 
kritischen Wert  () = kr , bei dem die auf diese Versetzung wirkenden inneren 
Schubspannungen  bin  fin, mit der äußeren Schubspannung  vergleichbar werden. Bei   > 
kr treten kollektive Versetzungsbewegungen  in den Vordergrund des Verformungsprozesses 
– die Bewegung von individuellen Versetzung kann nur in Bezug auf ihre Umgebung 
betrachtet werden – und es erhebt sich die Frage, wann sie im Verlauf der plastischen 
Verformung auftreten und  wie sie  realisiert werden. 
Die kollektive Versetzungsbewegung führt zu räumlich ungleichförmiger plastischer 
Verformung. Die Front dieser Bewegung besteht aus Versetzungskonfigurationen, die sich im 
Maßstab lst > -1/2 als besondere strukturelle Defekte beschreiben lassen, und auf 
mesoskopischem Niveau spielen solche Defekte eine ähnliche Rolle (d.h. als elementare 
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Quellen weitreichender inneren Spannungen und elementare Träger räumlich inhomogener 
Plastizität)  wie die Versetzungen auf  mikroskopischem Niveau bei der Betrachtung der 
plastischen Verformung aus Sicht der traditionellen Versetzungstheorie.  
Die Beschreibung des Prozesses der kollektiven Versetzungsbewegung und die 
Wechselwirkungen der Defekten solcher Art erfolgt auf mesoskopischem Skalenniveau.  
Allgemein unterscheidet man vier Skalenniveaus [Rom92]: 
 ein mikroskopisches (atomares) Niveau mit charakteristischen Längen lm = 1 … 30b und 
Volumina Vm = 100 ... 1000 Va (Va = b3 – ein atomares Volumen, b - Gitterkonstante), auf 
dem die Stapelfehler und die Mikrozwillinge existieren und die individuellen Versetzungen 
als verformungs- und verfestigungstragende Defekte agieren und Strukturen wie Zellen, 
Dipole und Multipole bilden;  
 ein mesoskopisches Niveau mit lmes  = 0,1 ... 10µm und Volumina  Vmes = 10-2..10 µm3, wo 
die Versetzungsgruppen (z.B. Disklinationen) agieren und Strukturen wie Zellblöcke, 
Fragmente, Desorientierungsbänder, und/oder Subkorngrenzen bilden; 
 ein strukturelles Niveau, das bei Vielkristallen mit dem Korngrößenniveau übereinstimmt    
und Längen des Bereichs lst  =  10 … 200 µm umfasst;  
 ein makroskopisches Niveau mit lM    10lst, auf dem die mittleren mechanischen 
Eigenschaften eine wichtige Rolle spielen. 
Die kooperativen Versetzungsbewegungen auf mesoskopischem Skalenniveau und die 
Entstehung komplexer Deformationsmuster (z.B. Versetzungsaufstauungen, 
Versetzungswände, Mikro- oder Deformationsbänder, Subgrenzen usw.), die neben starken 
Gitterdehnungen auch erhebliche lokale Gitterrotationen hervorrufen, überschreiten den 
Rahmen der konventionellen Versetzungstheorie und erfordern die Entwicklung 
mesoskopischer Defektmodelle sowie die Betrachtung von Skalenübergängen. Eine 
Möglichkeit zur Lösung dieses Problems bietet das bereits von Volterra [Vol07] zusammen 
mit der Vorstellung der Translationsversetzungen entwickelte Konzept der   
Rotationsversetzungen  (Disklinationen).   
Die charakteristischen Elemente von Deformationsmustern, die in Metallen verschiedener 
Kristallstruktur bei höheren Deformationen auftreten, werden im Abschnitt 3 diskutiert.   
 
Erklärung: alle TEM-Bilder dieser Arbeit stammen aus eigenen Untersuchungen und sind 
teilweise publiziert [Kli04, Kle02a, Kle03, Kli01, Mot01, Mot04], es sei denn sie sind mit 
dem Hinweis auf entsprechende Literaturquellen versehen. 
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2. Problemstellung und Zielsetzung der Arbeit 
          Die Theorie der Kristallbaufehler beschäftigt sich bereits seit mehr als zwei Jahrzehnten   
mit den Disklinationen.  In dieser Zeit wurde eine ganze Reihe sowohl theoretischer [Wit73a, 
Wit73b, Rom92, Lih75] als auch experimenteller Arbeiten [Ryb86, Li72a, Koz90, Kle99] zur 
Bedeutung der Disklinationen für die Kristallplastizität ausgearbeitet und publiziert. In der 
metallkundlichen Forschung haben die Disklinationen bisher jedoch nur wenig Beachtung 
gefunden. Maßgebend dafür ist, dass 
 im Kristallgitter nur unvollständige Disklinationen auftreten können, die an dichte 
Versetzungsgruppen bzw. Versetzungswände gekoppelt sind, 
 kein quantitativer experimenteller Nachweis für die Existenz von Disklinationen in 
Kristallen vorgelegt wurde und 
 die Entwicklung von Ansätzen für eine Verknüpfung der Parameter der Defektstruktur (z.B. 
der Disklinationsdichte) mit den mechanischen Eigenschaften (z.B. der Fließspannung) 
ausstand. 
Mit der metallkundlich relevanten Modellierung von plastischer Deformation auf der 
Grundlage des Disklinationskonzeptes hat sich erstmalig die Dissertation von Seefeldt 
[See00]  beschäftigt und gezeigt, dass dieses in der Lage ist, eine befriedigende Interpretation 
der Korrelation zwischen Subgefügeentwicklung und Fließspannung bei hohen 
Verformungsgraden (Stufe IV der Fließkurve) zu liefern. Auf der Grundlage der theoretischen 
Voraussagen wurde in [Kle99] mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie an bei 
Raumtemperatur gewalzten Cu – Einkristallen  dann auch erstmalig direkt nachgewiesen, dass 
bei höheren Umformgraden tatsächlich partielle Disklinationen auftreten.   
Die vorliegende Arbeit soll einen Beitrag zur Lösung folgender Aufgaben leisten: 
1) die Identifizierung und der  Nachweis von Disklinationen in  stark verformten Metallen mit 
unterschiedlicher Kristallstruktur (kfz, krz und hdp-Gitter) und bei unterschiedlichen 
Verformungsbedingungen (Umform(unngs)grad und Verformungsgeschwindigkeit); 
2) die Erarbeitung einer Identifizierungsmethodik, mit deren Hilfe man schnell und 
zuverlässig die wichtigen Parameter der Disklinationsstrukturen (Charakter, Stärke, Dichte) 
ermitteln kann; 
3) der Vergleich der Ergebnisse von lokalen und integralen Untersuchungsmethoden und die 
Bestimmung des Einflusses von Disklinationen auf die resultierende Substruktur. 
Um diese Ziele zu erreichen sollen folgende Techniken zur quantitativen Analyse der 
Mikrostruktur genutzt werden: 
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 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM), die die Identifizierung von Defektstrukturen 
und die lokale Charakterisierung der Struktur (Defektverteilung, Dichte von Defekten, 
Orientierung) ermöglicht. 
 EBSD-Technik auf der Basis der Rasterelektronenmikroskopie, die besonders für die 
Bestimmung der Substrukturparameter des mesoskopischem Skalenniveaus geeignet ist. Dies 
erreicht man durch Messung von Orientierungsänderungen (Mikrotexturen), die bei der 
Bildung von Versetzungswänden und Disklinationen entstehen. 
 Röntgendiffraktometrie für die Bestimmung von integralen Substrukturparametern    wie 
z.B. der mittleren Versetzungsdichte oder der  mittleren Desorientierung mittels Analyse der 
Peakverbreiterung in radialer I(2) und azimuthaler Richtung I(). 
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3.   Subgefügeentwicklung bei plastischer Verformung 
Um die gewünschten Eigenschaften des Werkstoffes, die von der eingestellten Realstruktur 
bestimmt werden, zu bekommen, muss man den Werkstoff thermomechanisch behandeln. Bei 
der Umformung von Metallen treten neben der Verfestigung auch entfestigende Prozesse in 
Erscheinung, die die resultierende Struktur stark beeinflussen. Um diese Prozesse zu 
verstehen, sollte man die Mechanismen der plastischen Verformung auf mikroskopischem 
und mesoskopischem Skalenniveau in Betracht ziehen. 
  
3.1  Mechanismen der plastischen Verformung  
        In Abhängigkeit vom Typ des Kristallgitters, der Kristallorientierung, der 
Stapelfehlerenergie usw. kann man zwei Grundprozesse der plastischen Verformung 
unterscheiden: kristallographische Gleitung und mechanische Zwillingsbildung. 
 Kristallographische Gleitung durch  Versetzungsbewegung 
   Die Versetzungen sind eindimensionale Gitterfehler, die in allen realen Kristallen auftreten, 
weil sie schon beim Kristallwachstum entstehen. Man unterscheidet zwei grundlegende Typen 
von Versetzungen: Stufen- (a) und Schraubenversetzungen (b) (Abb. 3.1).  
   Eine Versetzung wird charakterisiert durch ihr Linienelement s  (Einheitsvektor tangential 
zur Versetzungslinie) und ihren Burgersvektor b

, der durch den Burgers-Umlauf exakt 


























Abb. 3.1 Zur Definition der Stufen- (a), der Schrauben- (b) und der gemischten Versetzungen. 
 
Während s sich längs der Versetzungslinie ändert, wenn diese gekrümmt ist, bleibt der 
Burgersvektor konstant, und so bezeichnet man eine solche Versetzung als gemischt (Abb. 




 einer gemischten 
Versetzung nach den Gleichungen [Got98]: 
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    scosbsbsbs         nsinbsbsbe    (3.1) 
wobei n  der zur Versetzungslinie senkrechte Einheitsvektor ist und in der Ebene liegt, die die 
Vektoren b

und s  bilden;  ist der Winkel zwischen b  und s . 
      Unter äußerer Belastung (Deformation, thermische Behandlung) bewegen sich die 
Versetzungen und verursachen damit die plastische Verformung von kristallinen Festkörpern. 
Die Bewegung der Versetzung geschieht in der Gleitebene mit der Normalen 
bsm
           (3.2) 
Wird die Versetzungsgleitung in einer Gleitebene behindert, können die Versetzungen die 
Gleitebene wechseln. Das geschieht bei der Schraubenversetzung durch eine Quergleitung, 
weil die Schraubenversetzung keine definierte (d.h. mehere mögliche) Gleitebene hat. Im 
Gegensatz dazu hat die Stufenversetzung eine definierte Gleitebene (s. Gl. (3.1)) und kann sie 
nur durch Klettern (Anlagerung oder Emission von Punktdefekten) verlassen. In diesem Falle 
müssen die Punktfehler erzeugt (oder vernichtet) und zur Versetzung bewegt werden, was 
durch Diffusionsprozesse, die stark von der Temperatur abhängig und damit für die 
Warmumformung charakteristisch  sind, kontrolliert wird. Das bedeutet, dass diese nicht-
konservative Versetzungsbewegung zum Materialtransport und damit zur Volumenänderung 
führt.  
Um die Versetzung zu bewegen, muss eine Energiebarriere überwunden werden. Dazu ist 
eine Kraft nötig, die einer auf der Gleitebene herrschenden Schubspannung (Peierls-








2 .       (3.3) 
Die Spannung P hängt exponentiell vom Verhältnis des Betrages des Burgersvektors b

 und 
des Gleitebenenabstands d ab, und man erkennt, dass dieses Verhältnis am größten wird, 
wenn die niedrig indizierten Ebenen (d ist am größten) und die dichtest gepackten Richtungen 
(b

 ist am kleinsten) in Betracht gezogen werden. Die Gleitsysteme der wichtigsten 























Gleitsystem {110}< 1 11> {112}<11 1 > {123}<11 1 > 
 
krz 







Gleitsystem {0001}<11 2 0> {10 1 0}<11 2 0> {10 1 1}<11 2 0> 









Anzahl 3 6 
 
Die Versetzungsbewegung und damit verbundene ihre Wechselwirkungen spielen eine 
entscheidende Rolle bei den Ver- und Entfestigungsprozessen. In verallgemeinerter Form 
ergibt sich bei beliebigem Spannungszustand, der durch den Spannungstensor  gegeben ist, 
auf eine Versetzung mit dem Burgers-Vektor b

 und dem Linienelement sd  die Kraft pro 
Längeneinheit aus der Peach - Koehler- Gleichung   [Pea50] 
  sdbF            (3.4) 
Die Analyse dieser Gleichung führt zu Tab. 3.2, die Wechselwirkungskräfte von zwei Stufen- 
bzw. Schraubenversetzungen darstellt. 
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Tabelle 3.2 Wechselwirkungskräfte zwischen Versetzungen 




































































 Aus der Tabelle 3.2 sieht man, dass sich sowohl zwei parallele ( 21 bb
  ) Stufen-, als auch 
zwei parallele Schraubenversetzungen abstoßen (Ausnahme sind Fx-Kräfte bei 
Stufenversetzung, wenn |x|<|y|). Im Gegensatz dazu erfahren die antiparallelen ( 21 bb
  ) 
Versetzungen eine Anziehung. Die Abb. 3.2 zeigt die zwischen zwei Stufenversetzungen 












































   
Abb. 3.2 Die Kräfte Fx (blau) und Fy (rot) zwischen zwei Stufenversetzungen mit parallelen 
(durchgezogene Linie) und antiparallelen (gestrichelte Linie) Burgersvektoren  





Tabelle 3.3 Wechselwirkung von Stufenversetzungen [Sch03] 






   
Versetzungsannihilation, die durch reines Gleiten 
realisiert wird.  Nach dem Zusammentreffen bleibt 




























   
Versetzungsaufreihung, die dann zustande kommt, 
wenn die Versetzungen auf ein Hindernis treffen. 
Zwischen diesen Versetzungen herrschen 




   
Stabile Versetzungskonfiguration aus der Sicht des 




21    ist 
abstoßend und führt zu Kletterprozessen. Solche 





   
Stabile Versetzungskonfiguration aus der Sicht des 




21    ist 





   
Metastabile Versetzungskonfiguration1, da kleine 
































   
Stabile Versetzungsanordnung1. Man spricht von 
einem Versetzungsdipol, wobei das Spannungsfeld 
sehr stark abfällt. 
 
Für die Reaktion von zwei geradlinigen Versetzungen, die sich auf nicht parallelen 
Gleitebenen bewegen, gilt: Nach ihrer Reaktion weist jede Versetzung eine Kinke/Sprung auf, 
die den Burgersvektor der anderen Versetzung besitzt und mit seiner Richtung kongruiert.  
(Abb. 3.3) [Hir68]. Solche Reaktionen sind für die Wechselwirkungen zwischen mobilen 
Gleitversetzungen und immobilen Waldversetzungen typisch.   
 
                                                 




Abb. 3.3 Reaktionen zwischen Stufen- und 
Schraubenversetzungen;  
a), b) zwei Stufenversetzungen;  
c) Stufen- und Schraubenversetzung;  
d) zwei Schraubenversetzungen 
   
 Mechanische Zwillingsbildung  
Neben dem Abgleiten ist die mechanische Zwillingsbildung ein zweiter Mechanismus der 
plastischen Verformung. 
Die Zwillingsbildung ist durch die begrenzten Gleitmöglichkeiten (unvorteilhafte 
Orientierung, hohe Verformungsgeschwindigkeit, niedrige Temperatur) bei der Verformung  
hexagonaler Werkstoffe und in kfz Metallen niedriger Stapelfehlerenergie (-Messing) 
höchstwahrscheinlich. Zur Verformung von Vielkristallen werden 5 unabhängige 
Gleitsysteme benötigt. Hexagonale Kristalle mit c/a>1,63 (Zn, Cd) verformen sich aber durch  
Basisgleitung mit nur 3 Gleitsystemen (s. 
Tab 3.1). Daher muss zur Formänderung 
auch Zwillingsbildung stattfinden. Die 
Zwillingsbildung ist eine kooperative 
Scherverformung, bei der ein 
Kristallbereich in eine zur Ausgangslage 
(Matrix) spiegelsymmetrische Lage 
überführt wird,  d.h. sie reproduziert die 
Matrixstruktur  des Kristalls, verändert 
aber seine Orientierung (Abb. 3.4). Die 
Spiegelebene gehört dem Zwilling und der 
































Matrix gemeinsam an und wird als (kohärente) Zwillingsebene bezeichnet [Got98]. 
Die Geometrie der mechanischen Zwillingsbildung beschreibt man mittels eines 
Zwillingssystems, das aus der Zwillingsebene {hkl} und einer Scherrichtung <uvw> besteht. 
In Tabelle 3.4 sind die Zwillingssysteme der wichtigsten Kristallstrukturen angegeben. 
 















kfz {111} <112> {110} <112> <111> 60° 
krz {112} <111> {110} <111> <110> 60° 
{10 1 2} <10 1 1> { 1 012} <10 1 1> <1 2 10> 84°52' 
{11 2 1} < 1 1 20> {0001} <11 2 0> < 1 100> 63°58' 
{11 2 2} < 1 1 23> { 1 1 24} <22 4 3> < 1 100> 34°54' 
hdp 
{ 1 1 24} <22 4 3> {11 2 2 } < 1 1 23> < 1 100> 34°54' 
 
Die Zwillingsbildung führt zu einer Formänderung der Probe und kann nur dann betätigt 
werden, wenn die Zwillingsscherung diese Formänderung begünstigt. Der Vorgang verläuft 
als Umklappvorgang mit Schallgeschwindigkeit. Die von Zwillingen hervorgerufenen 
Rotationen von Probenbereichen können auch zur Begünstigung der  Gleitprozesse führen, 
wenn dabei Orientierungen erreicht werden, die Gleitung ermöglichen.   
Je weiter die Atome eines Zwillings von der Zwillingsebene entfernt sind, desto höher ist die 
Zwillingsbildungsenergie2, was wiederum bedeutet, dass mechanische Zwillinge zumeist sehr 
schmal werden sollten, um die Energieerhöhung möglichst klein zu halten. 
Die Entstehung von Zwillingslamellen kann 
durch Bewegung von Teilversetzungen, 
sogenannten partiellen Zwillingsversetzungen 
(in kfz. Gittern mit Burgersvektoren  21161  
in (111)-Ebenen), entweder in der Ebene K1 
mit b

|| 1  (Abb. 3.5 und 3.6, a) oder in der 
Ebene K2 mit b

|| 2  (Abb. 3.5 und 3.6, b), 
über eine Reihe angrenzender Atomebenen  modelliert werden [Hir68, Kel70]. Im zweiten 
Fall beschreiben die zur Ebene K1 parallelen Versetzungsgrenzen formal tatsächlich kohärente 
Zwillingsgrenzen. Dabei wird der Kristall nicht nur in Richtung 2  verschoben, sondern auch 
                                                 
2 Zwillingsbildung ist von den kristallographischen Kenngrößen wie Scherbetrag, Stapelfehlerenergie, Größe 







Abb. 3.5 Elemente der Zwillingsbildung 
[Hir68] 
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um die Achse OO' (Abb. 3.5) gedreht. Als Ergebnis bekommt man die Verschiebung in 
Richtung 1 , wie auch auf Abb. 3.6,a.  
K1 
1 2
a) b)  
Abb. 3.6 Versetzungsmodelle der Zwillingsentstehung: a) Versetzungsgleitung in der Ebene 
K1 mit 1





3.2 Die charakteristische Bereiche der plastischen Verformung 
Die bei plastischer Umformung mit konstanter Formänderungsgeschwindigkeit   und 
Temperatur T unter einachsiger Beanspruchung aufgenommenen Fliesskurven sind von der 
erreichten Formänderung  abhängig.  
Die Beschreibung des Verformungsprozesses mit Hilfe der Abhängigkeit des  Verfestigungs-
koeffizienten   d/d von der angelegten Spannung , die von Kocks und Mecking 
eingeführt wurde [Koc76, Mec81], hat den entscheidenden Vorteil, dass diese Darstellungen  
unabhängig von der erreichten 
Formänderung sind, die bekanntlich keine 
Zustandsgröße ist.  
Je nach Probenmaterial und 
Umformverfahren kann man bis zu fünf 
charakteristische Bereiche unterscheiden 
[Zeh93]. Die Bereiche I – III sind schon seit 
langem bekannt und wurden z.B. bei 
Untersuchungen von kfz. Metallen (Kupfer 
[Seeg57], Nickel [Haa58], Aluminium 
[Mec80]) entdeckt.  
Durch die Weiterführung der Umformungsexperimente zu hohen Umformgraden [Sch89, 
Zeh93, Pan96] wurden weitere Bereiche  IV und V entdeckt [Koc03] und die in diesen 
Bereichen auftretenden  Prozesse modelliert [Arg93, Zeh93]. Diese Aufeinanderfolge der 
Verfestigungsbereiche ist in Abb. 3.7 schematisch dargestellt. Die dafür charakteristischen 









Abb. 3.7 Schematische Darstellung 
der Verfestigungskurve θ() 
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 Bereich I 
Der Bereich tritt nur bei auf Einfachgleitung orientierten Einkristallen auf. Die Gleitung 
beginnt im so genannten Hauptgleitsystem, wenn die kritische Schubspannung 0 erreicht ist. 
In jeder Gleitebene des aktivierten Gleitsystems sind nur wenige Versetzungsquellen tätig.  
Die Versetzungen, die von diesen Quellen emittiert werden und durch den Kristall gleiten, 
treffen zunächst auf keine Hindernisse und führen wegen ihrer langen Laufwege zur 
Ausbildung eines feinen Gleitlinienmusters. Die Verfestigung ist im Bereich I klein und 
konstant und beruht nur auf der Rückspannung, welche die Versetzungen auf die Frank – 
Read – Quellen ausüben bzw. auf Wechselwirkungen der Gleitversetzungen untereinander 
(Dipolbildung, s. Tab 3.3) [Sev93].  
 
 Bereich II 
Dieser Bereich ist durch die Aktivierung von sekundären Gleitsystemen gekennzeichnet. Es  
Beginnt die Wechselwirkung zwischen den Versetzungen 
des Haupt- und des Nebengleitsystems, wobei bei den kfz. 
Metallen als Lomer – Cottrell – Barrieren bezeichnete 
unbewegliche Reaktionsprodukte entstehen (s. Abb. links), 
die wirksame Hindernisse für die Versetzungsgleitung 
darstellen und die nachfolgenden Versetzungen 
immobilisieren. Infolgedessen verkürzen sich die 
Versetzungslaufwege. Um den Verformungsprozess weiter zu führen, müssen neue mobile 
Versetzungen erzeugt werden. Dadurch steigt die gesamte Versetzungsdichte stark an und es 
bilden sich inhomogene Versetzungsstrukturen (planare Versetzungsanordnungen – diffuse 
Zellwände) aus [Jac85]. Der  Verfestigungskoeffizient II  G/300 ist im Bereich II nahezu 
unabhängig von der Kristallorientierung, der Temperatur und der Umformgeschwindigkeit.  
 
 Bereich III 
Der Bereich III ist dadurch gekennzeichnet, dass der weitere Anstieg der Festigkeit gegen 
Null strebt.  Das heißt, dass die Verfestigung kleiner wird. Das geschieht durch die 
Verbreitung von Quergleiten von Schraubenversetzungen, die damit Hindernisse umgehen 
und somit zu einer Vergrößerung des Laufweges und durch ihre Annihilation zur 
Verringerung der Versetzungsdichte beitragen. Die Verringerung der Verfestigung ist ein 
Erholungsprozess, der temperaturabhängig ist, und wird als dynamische Erholung bezeichnet. 
 
 111  
 111  
(001) 
 1102a  
 1102a  
 0112a  
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Im Bereich III bilden sich Versetzungszellstrukturen, die aus diffusen Zellwänden hoher 
Versetzungsdichte bestehen und relativ versetzungsarme Kristallgebiete gegeneinander 
abgrenzen. In den Zellwänden, zu denen Versetzungen aus verschiedenen Gleitsystemen 
beitragen, liegt jedoch kein nennenswerter Überschuss von Versetzungen mit gleichem 
Vorzeichen des Burgersvektors vor, so dass die Versetzungszellen keine (oder nur geringe) 
Fehlorientierungen gegeneinander aufweisen [Bre00]. Bei weiterer Verformung verringern 
sich die Zelldurchmesser und die Zellwandbreite, wobei die Gestalt der Zellen jedoch erhalten 
bleibt [Pan96].  
In diesem Bereich der Verfestigungskurve beginnt auch die Keimbildung der Fragment- bzw. 
Blockstruktur3 [Sed01, See05], die mit der Entstehung von Gruppen von  
Überschussversetzungen gleichen Vorzeichens verbunden ist [Arg93]. 
Bei Metallen und Legierungen mit höherer Stapelfehlerenergie ist der Verformungsprozess 
am Ende des Bereiches III durch die Entstehung von Deformationsbändern gekennzeichnet 
[Koz90]. 
 
 Bereich IV  
In diesem Bereich nehmen die Zelldurchmesser weiter ab, jedoch ist die Abnahme nicht mehr 
so ausgeprägt wie im Bereich III [Zeh93]. Dagegen setzt sich die Abnahme des 
Verfestigungskoeffizienten nicht fort. 
Es findet eine ausgeprägte Ausbildung der Blockstruktur statt, was einerseits zu einer 
Verstärkung der Desorientierungen zwischen den Grenzen führt, die auf einem Überschuß 
von Versetzungen eines Vorzeichens in den  Fragmentgrenzen beruhen,  und andererseits mit 
der Erhöhung der Dichte von solchen Grenzen (d.h. der Bildung von neuen Grenzen) 
verbunden ist.  
Im gesamten Probenvolumen sind jetzt Desorientierungsbänder präsent und innerhalb der 
Desorientierungsbänder entwickeln sich kontinuierliche Desorientierungen mit kleinen, aber 
stetig wachsenden Orientierungsgradienten, was zu lokalen Rotationen führt [Del01].  
Wichtiges Merkmal für den Bereich IV ist die Transformation von im Bereich III 
entstandenen Versetzungszellstrukturen („polarised dipolar walls“ [Zeh99]) in 
Versetzungsanordnungen, die den Subkorngrenzen („polarized tilt walls“) ähnlich sind und 
die die Verkippung von benachbarten Zellen hervorrufen [Mue95, Ung96, Sch97]. 
                                                 
3 In der russischen Schule der Kristallplastizität bezeichnet man solche Strukturen als „Fragmentstruktur“, 
währenddessen westliche Wissenschaftler dies als „Blockstruktur“ bezeichnen. 
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Inzwischen gibt es zahlreiche Modelle [Pan04, Nes02] für die Beschreibung der Prozesse in 
den Bereichen III-IV der Verfestigungskurve.  
 
 Bereich V 
Die Merkmale der Stufe V sind denen der Stufe III analog, wobei die Zunahme der 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit (Abnahme der Aktivierungsenthalpie) für das Einsetzen 
thermisch aktivierter Versetzungsannihilation spricht. Man verbindet [Zeh93] diesen 
Mechanismus in Stufe V mit Versetzungsklettern, aufgrund von Beobachtungen [Les97] der 
Subkornbildung und der Sättigung der Konzentration verformungsinduzierter Leerstellen.  
Der Einfluss der Verformungstemperatur (Kalt- und Warmverformung) im Bereich V beruht  
auf Prinzipien der Versetzungsspeicherung und -annihilation jeweils für Schrauben- und 
Stufenversetzungen. 
 
3.3 Elemente der rotatorischen Deformation 
       Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich in erster Linie mit der Beschreibung der 
Substrukturevolution bei plastischer Verformung mit Hilfe von Defekten, die  
Desorientierungen zwischen den angrenzenden Kristallbereichen hervorrufen.  
Als typische Ausprägungen der Rotationsdeformation sollen folgende Erscheinungen näher 
besprochen werden: Deformationsbänder, Zwillinge, Fragmente, Versetzungswände.  
 
3.3.1 Versetzungsgrenzen 
Die inhomogene plastische Deformation führt zur Entstehung von verschiedenen Typen von  
Versetzungsstrukturen und Versetzungsgrenzen. Es 
wurde festgestellt [Kon98], dass in jedem Stadium 
der plastischen Verformung (s. Abs. 3.2) 
gleichzeitig zwei Typen von Versetzungsstrukturen 
(1 – chaotisch verteilte Versetzungen; 2 - 
Versetzungsknäuelchen; 3 – diffuse Zellstruktur; 4 
– ausgeprägte Zellstruktur; 5 – Blockstruktur 
[Kon96]), in einer sog. zweiphasigen 
Defektstruktur, existieren (Abb. 3.8). Mit 
steigender Verformung ändern sich die 
Volumenanteile Pv der beiden Phasen, so dass bei 
dem Übergang zum nächsten Bereich praktisch nur eine Versetzungsstruktur dominiert. Im 
 
Abb. 3.8 Volumenanteile der Ver-
setzungsstrukturen in Bereichen I-IV der 










I II III IV 
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Bereich II bilden sich erste verformungsinduzierte Versetzungsgrenzen. Bezüglich ihre 
Entstehung und Eigenschaften unterscheidet man zwei Haupttypen von Versetzungsgrenzen 
[Kuh91]: zufällige (IDB-Incidental Dislocation Boundaries) und geometrisch notwendige 
Grenzen (GNB-Geometrically Necessary Boundaries) (Abb. 3.9). 
a) b) c) d)
GNB
IDB
Abb. 3.9 Schema der Versetzungsanordnung (a-c) und reale Substruktur (d) 
(a) IDB mit geringfügiger Desorientierung; (b) IDB mit signifikanter Desorientierung; (c) 
Kleinwinkelkippgrenze (GNB); (d) die Blockstruktur eines bis zu 50% kalt gewalzten 
Kupfereinkristalls [Hab02] 
 
Die IDBs sind überwiegend dicke und 
gekrümmte Grenzen mit unregelmäßig 
verteilten Versetzungen in den Wänden. 
Dagegen bestehen die GNBs aus 
angeblich geradlinigen und parallelen 
Versetzungen mit hoher 
Versetzungsdichte, die durch 
unterschiedliche Gleitaktivitäten auf 
beiden Seiten der Grenze entstehen. Zu 
den GNBs gehören dichte 
Versetzungswände, doppelwandige 
Mikrobänder, lamellare Grenzen und 
Subkorngrenzen. Die beiden Typen von 
Versetzungsgrenzen haben Desorientierungen zur Folge, die bei den IDBs kleiner sind als bei 
den GNBs [Hug03]. Dabei wachsen diese schneller bei GNBs (Abb. 3.10).  
Es wurde experimentell nachgewiesen, dass in der Blockstruktur von verformten Proben  
IDBs mit kleinerer (die Anzahlen der Versetzungen mit entgegengesetzten Burgersvekoren 




























Abb. 3.10 mittlere Desorientierung für GNBs 
und IDBs nach dem Walzen (*-Zug) [Hug03] 
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Vorzeichens) [Pan02] (Abb. 3.9), korrelierender [Pan00] und nicht korrelierender [Bar99] 
Desorientierung existieren. Außerdem bezeichnet man in [Hug98] die Grenze als GNB wenn 
sie sich mindestens entlang dreier Zellen ausdehnt. Tatsächlich beobachtet man GNBs (z.B. 
mittels TEM-Untersuchungen), die wesentlich länger sind als in dieser Definition.  
Die Subkorngrenzen oder Fragmentgrenzen in einkristallinen Bereichen lassen sich mit Hilfe 




Abb. 3.11 Kippgrenzen: (a) symmetrische Klein-
winkelgrenze; (b) asymmetrische Grenze  
Die symmetrische Kleinwinkelkippgrenze (Abb. 3.11, a) mit der Desorientierung  wird 
durch eine Wand von Stufenversetzungen mit dem Burgersvektor b

 und dem Abstand D 
zwischen den Versetzungen dargestellt. Die Energie einer solchen Grenze beträgt [Rea50] 
  ln00  AEE 4        (3.5) 
mit    140 µbE  und  drbA 2ln10 ,  - Poissonzahl, µ - Schubmodul, rd – Radius 
des Versetzungskernes. 
Wenn die symmetrische Grenze um einen Winkel  um die Kippachse gedreht wird, entsteht 
eine asymmetrische Grenze (Abb. 3.11, b), die mindestens aus zwei Scharen von 
Stufenversetzungen bestehen soll, deren Burgersvektoren senkrecht zueinander liegen 
[Got98]. Steigt die Asymmetrie der Kippgrenze (Winkel  also wächst), sinkt die Dichte der 
„symmetrischen“ Versetzungen    2sincos2  by   bei gleichzeitigem Anstieg der 
Versetzungsdichte der zweiten Schar    2sinsin2  bx   [Rea50].  
 
                                                 








Zu den IDBs gehören die Versetzungszellstrukturen (Abb. 3.12), die die Versetzungswände 
mit höherer Versetzungsdichte w und die zellinneren Gebiete mit geringer Versetzungsdichte 
z enthalten [Mug83].  
Dabei wird die totale Versetzungsdichte  
  zwtot   1   (3.6) 
durch die Volumenanteile  der Zellwände 
und (1-) der zellinneren Bereiche 
bestimmt. Solche Zellstrukturen entstehen 
schon bei niedrigen Umformgraden im 
Bereich II (Abb. 3.8, Ziffer 3). 
Voraussetzung dafür ist eine 
dreidimensionale Beweglichkeit der 
Versetzungen. 
Die Erscheinungsform der Zellstruktur ist 
von Material zu Material verschieden und 
hängt hauptsächlich von der normierten  
Stapelfehlerenergie (SFE), der Formänderung und der Deformationstemperatur ab. Mit 
zunehmender Temperatur bzw. SFE nimmt die Zellwanddicke stetig bis zur Bildung von 
scharfen Subkorngrenzen ab, während im Zellinneren ein weiterer Abbau der 
Versetzungsdichte stattfindet. Durch steigende Deformation wird die Zellgröße d verkleinert, 
was auch dazu führt, dass sich die Streuung von Zellgrößen Δd um einen mittleren Wert 
verringert. Die Fehlorientierung zwischen benachbarten Zellen, die vom Charakter und der 
Dichte der Überschussversetzungen in der Wand abhängig ist, wird mit steigendem 
Umformgrad dagegen größer. 
 
 3.3.2 Deformationsbänder 
Mit der lichtoptischen [Bar39, Bar40], elektronenmikroskopischen und röntgenographischen 
[Hon51a, Hon51b] Untersuchung der bei plastischer Verformung entstehenden 
Deformationsbänder beschäftigt man sich schon seit den 40-er Jahren des 20. Jh.  Unter dem 
Begriff „Deformationsband“ versteht man Gitterbereiche, die gegenüber der  Umgebung 
desorientiert sind und innerhalb derer die Orientierung kaum sich ändert. Voraussetzungen für 
die Entstehung solcher Defekten sind ein inhomogener Spannungszustand und erschwerte 
 
Abb. 3.12 Zellstruktur in bis zu =0.3 
gestauchten CuZn30 Probe (TEM-Aufnahme 
im Beugungskontrast) 
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Gleitung. Eine sehr gute Übersicht der Natur von Deformationsbändern findet man in 
[See01]. 
Man teilt die Deformationsbänder wie folgt ein [Hon51a]: 
 Knickbänder sind lokale Verformungsinhomogenitäten, die mit zunehmender Verformung 
in Kristallen mit hochsymmetrischer Ausgangsorientierung entstehen, und werden öfter in 
Kristallen mit einer Ausgangsorientierung beobachtet, die nahe am Zentrum des stereo-
graphischen Orientierungsdreiecks liegt. 
K BF 
a) b) c) d) e) 
 
Abb. 3.13 Schema der Entstehung vom Knickband 
a) Ausgangszustand mit Knickbandkeim K; b) fortlaufendes Band mit der Front BF; c) und d) 
nach der Verformung entstandenes Knickband [Oro42] bzw. [Mue59]; e) Versetzungsmodel 
des Knickbandes 
 
Der Entstehungsprozess eines Knickbandes wurde in [Bla66] beschrieben und besteht darin, 
dass zuerst schmale Bereiche hoher 
Versetzungsdichte gebildet werden. 
Später beginnt das Gitter dort eine lokale 
Krümmung aufzuweisen. Dieser Bereich 
wächst, und es werden von außen 
hereinwachsend zwei Biegeebenen 
unterschiedlichen Vorzeichens gebildet 
(Abb. 3.13, b), die danach ein kleines 
stark desorientiertes Gebiet schaffen. Die 
entstandenen Bänder können die in Abb. 3.13 c, d gezeigten Formen haben und die sich in der 
Verteilung des Desorientierungswinkels  (Abb. 3.14) voneinander unterscheiden. Die beiden 
Typen von Knickbändern haben unterschiedliche Eigenschaften [Mad60]. Während die 
Bänder des ersten Typs bereits am Ende des Bereiches I und hauptsächlich im Bereich II 
auftreten und auf makroskopischem Niveau liegen (Länge zwischen mehreren 100µm und 
Probengröße, Breite zwischen 10 und 100µm), sind die Bänder des zweiten Typs vom Beginn 
des Bereiches III an mit mesoskopischen Größen (nur 100 - 200 µm lang und sehr schmal) zu 
finden.   
 
Abb. 3.14 Verteilung des Desorientierungs-
winkels  des Knickbandes 
a) sprungartig ändernd; b) kontinuierlich ändernd 
  
0 
x x x2x1x2x1 a) b) 
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Die Knickbänder wurden bei der Verformung in einem  breiten Temperaturgebiet 
nachgewiesen [Gil54, Reg58]. 
 
Übergangsbänder sind die Bereiche zwischen unterschiedlich orientierten 
Deformationsbändern. Sie bestehen aus Gruppen von Kleinwinkelkorngrenzen (s. Abb. 3.11, 
a), die die Orientierungsdifferenz zwischen Deformationsbändern in kleinen Schritten 
kontinuierlich überbrücken [Hir88].  Die Übergangsbänder haben eine stark variierende Breite 
und viel höhere Defektdichte als Deformationsbänder. Die untere Grenze der Breite von 
Übergangsbändern beträgt 0.1  0.5 µm (mesoskopisches Niveau), die obere Grenze 
(makroskopisches Niveau) liegt bei der Probengröße.  
 
 Mikrobänder sind lange, plattenartige Bereiche, die durch scharfe parallele Wände 
begrenzt werden [Ahl68]. Mikrobänder sind ein typisches Gefügemerkmal für Metalle mit 
mittlerer und hoher SFE und treten bereits bei niedrigen Umformgraden auf. 
Innerhalb eines Mikrobandes befinden sich schwach desorientierte (maximal 1  2°) 
Bereiche, die voneinander durch quer laufende Grenzen getrennt sind. In Übergangsbändern 
findet man [Mal79] zwischen 2 bis 15 Mikrobänder, die untereinander bis zu 5° desorientiert 
sind und alle das gleiche Vorzeichen der Gitterdrehung haben, d.h. sie akkumulieren die 
Drehung innerhalb der Übergangsbändern. Damit wird die vom Übergangsband 
hervorgerufene gesamte Desorientierung stufenweise aufgebaut. 
Die Mikrobänder entwickeln sich im Laufe der plastischen Verformung aus einer normalen 
Zellstruktur bei einfacher Streckung oder bei Auflösung der zu ihrer  Ausbreitungsrichtung 
senkrecht liegenden Versetzungszellwände [Vla78]. Ihre Anzahl wächst mit steigender 
Verformung und kann bei großen Umformgraden zur Bildung von Mikrobandclustern führen.  
Der Desorientierungswinkel eines Deformationsbandes kann sich von einigen Winkelminuten 
bis zu 30  40° (d.h. zu einer durch die Verformung entstandenden Großwinkelkorngrenze) 
ändern. 
  





Abb. 3.15 Frontarten von Deformationsbändern [Rom92] 
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Die Analyse experimenteller Daten (einschließlich dieser Arbeit) hat gezeigt, dass die 
Deformationsbänder im Kristall auf dreierlei Weise abgebrochen werden können [Rom92]: 
a) Die Front ist stumpf, rechteckig. Vor der Abbruchstelle befindet sich eine  
„Versetzungswolke“ (Abb. 3.15 a) mit erhöhter Versetzungsdichte.  
b) Die Front ist keilförmig (Abb. 3.15 b). 
c) Die Front besteht aus mehreren Übergangsbereichen mit unterschiedlicher 
Desorientierung 1…N zur Matrix (Abb. 3.15 c).  
a) b)  
Abb. 3.16 TEM - Bilder von Deformationsbändern in kaltgewalzten Kupfereinkristallen nach 
Verformung um 30% (a) und 50% (b) 
 
Beispiele von abreißenden Deformationsbändern, die in kalt gewalzten Kupfereinkristallen 
beobachtet wurden, zeigt die Abb. 3.16. Die Ausbreitung von Deformationsbändern ist ein 
schnell ablaufender Prozess, der mit kollektiven Moden der Versetzungsbewegung verbunden 
ist und mit Hilfe von Disklinationen beschrieben werden kann. Diese Defekte  werden im 
Kapitel 3.4 ausführlich beschrieben. 
 
3.3.4 Fragmente 
Hohe plastische Verformung und Verfestigung führen zur Bildung einer Fragment- (FS) bzw. 
Blockstruktur (BS) (Abb. 3.17). Die Entstehung der FS wird durch den Umformungsgrad 
bestimmt und ist vom Typ der Verformung (Zug [Rub77], Torsion [Hug89], Ziehen [Lan75], 
Walzen [Mal79] oder ECAP [Iwa98]) unabhängig. Die Fragmente enthalten 
Versetzungszellen (Abb. 3.18) mit diffusen Versetzungswänden (IDBs) und werden durch 
Versetzungswälle mit hohen Überschussversetzungsdichten (GNBs) begrenzt. Dadurch wird 
die Bildung einer Fragmentstruktur mit starken Desorientierungen, die sich in Abhängigkeit 
vom Umformungsgrad signifikant ändern, bewirkt. [Ryb86].  
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Je größer der Verformungsgrad ist, desto kleiner (von einigen µm bis zu 500nm [Rom92]) 
werden die Fragmente und desto größer die Desorientierungen (Abb. 3.10) in den GNBs 
[Gub04].  
Die Bildung der BS beginnt am Ende des 
Bereichs III der Verfestigungskurve und wird in 
den Bereichen IV und V fortgesetzt. Dabei 
bleiben die Verhältnisse zwischen den 
Parametern der  BS (Fragmentgröße, 
Desorientierung zwischen Fragmenten) erhalten 
[Mal02]. Je nach Kristallaufbau (Ein- oder 
Vielkristall) unterscheiden Koneva und Kozlov 
[Kon89, Koz01] zwei Mechanismen der 
Keimbildung von Fragmenten – Subkorn- und 
korngrenzbedingt: 
1) die Entstehung und Entwicklung der GNBs erfolgt an den Korngrenzen, insbesondere 
aus Stufen in Korngrenzen; 
2) die Keimbildung, Ausbreitung und Ausprägung der GNBs erfolgt an geschlossenen 
Ringen der Subgrenzen. 
 
Die Abb. 3.19 zeigt die Abhängigkeit der Anzahl N von Fragmenten im Probenquerschnitt 
vom Umformgrad  in kalt gewalzten vielkristallinen Ni-Proben [Hug00]. Bis <0.8 wächst 
die Anzahl der Fragmente wegen ihrer Verkleinerung. Bei größerer Verformung wird N 
kleiner, weil bei ungefähr gleicher Blockgröße der Probenquerschnitt kleiner wird. In [Hug00] 
 




Abb. 3.18 Elemente der Substruktur; VZ – 
Versetzungszellen. 
Abb. 3.19 Anzahl der Blockgrenzen in Ni als 








geht man davon aus, dass die Fragmentgrenzen mit kleiner Desorientierung sowohl sich 
verschmelzen als auch sich auslösen [Sev81]. Diese GNBs stellen kein großes Hindernis für 
die gleitenden Versetzungen dar, was auch in situ beobachtet wurde [Fuj83], währenddessen 
die GNBs mit mittlerer und größerer Desorientierung gleitende Versetzungen anhalten. In 
[Mal02] wird diskutiert, dass die Blockgrenzen mobil sind und ihre Überschneidung mit der 
Probenoberfläche zur Abnahme der Zahl N (Abb. 3.19,  > 0.8) führt. 
Der Unterschied zwischen der Fragmentierung von Ein- und Vielkristallen besteht im 
wesentlichen darin, dass die Fragmentierung bei Vielkristallen in der Nähe von Korngrenzen 
schon bei geringen Formänderungen beobachtet werden kann, während bei Einkristallen die 
Entstehung einer Zellstruktur notwendig ist. 
Genau wie auf mikroskopischem Niveau spielen für die Charakterisierung der Substruktur der 
Abstand zwischen Versetzungen, ihr Charakter und ihre Gleitebene, Richtung und Größe des 
Burgersvektors eine entscheidende Rolle, sind für die BS die Größe und Form von 
Fragmenten, der Winkel  und (Dreh-)Achse der Desorientierung, und der Typ der 
Fragmentgrenze wichtig. 
 
 Fragmentierung der Metalle mit kfz-Gitter 
Bei der Verformung von kfz. Kristallen bildet sich im Stadium II eine Versetzungszellstruktur, 
die auch in vielen Fällen im Vordergrund bleibt, wenn im Stadium III die FS anfängt sich zu 
bilden. Aus diesem Grund lässt sich die Fragmentierung im TEM  im Dunkelfeld besser 
beobachten [Ryb86]. Mit der Steigerung des Verformungsgrades erscheinen die Grenzen, die 
stark desorientierte benachbarte Fragmente voneinander trennen. Sie entstehen bei der 
Ausbreitung von Versetzungswänden mit Überschussversetzungen eines Vorzeichens in die 
Gebiete mit Zellstruktur. Man beobachtet sowohl in kfz- als auch in krz-Metallen (Abb. 3.20) 
einzelne Grenzen dieser Art, die ihre Desorientierung und dementsprechend hohe Spannungen 
mittels Abzweigungen stufenweise abbauen.  
Während der Fragmentierung von kfz. Metallen bleibt die Versetzungszellstruktur im Inneren 
der Fragmente stabil erhalten und wird generell durch Desorientierungen  = 0,1 – 0,2°,  eine 
mittlere Zellgröße D  0,2µm und sehr hohe Versetzungsdichten in den Zellwänden   1011 
cm-2 charakterisiert [Ryb86, Mot01].  
Bei Formänderungen  0.2 treten neben der Versetzungszellstruktur die Mikrobänder auf 
(Abb. 3.21). Diese Mikrobänder trennen zwei Matrixbereiche, die auf etwa 1 - 2° 
gegeneinander desorientiert sind. Ihre räumliche Anordnung ändert sich im Laufe der 
Verformung: zuerst sind sie mit 35° zur Walzrichtung orientiert und mit wachsendem  
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richten sie sich parallel zur Walzrichtung aus. Es wird angenommen, dass diese Mikrobänder 
parallel zu den {111}-Gleitebenen ausgerichtet sind, die einen Winkel von ca. 35° zur 
Walzrichtung bilden. Typische Abmessungen der Mikrobänder sind z.B. bei Cu: 0,2 - 0,3µm 
Dicke, 20µm Breite und  40µm Länge. Längs eines jeden Mikrobandes existiert ein 
Verschiebungsfeld [Ryb86] 
lB
           (3.7) 
wobei l

- Abstand zwischen zwei Mikrobandgrenzen – Banddicke.  
 
Abb. 3.20 Abzweigende Fragmentgrenze in  
bis zu 92% kalt gewalztem -Fe 
Abb. 3.21 Mikrobänder in bei RT 
gestauchter CuZn30-Probe 
 
Die Abb. 3.21 zeigt die Zellstruktur und Mikrobänder in bei RT gestauchtem Messing 
(niedrige SFE), was auch in gewalztem Messing [Huh86] nachgewiesen wurde.  
Eine Steigerung des Verformungsgrades führt auch zur Entstehung von Scherbändern, die aus 
einer Vielzahl stark desorientierter Fragmente bestehen [Ryb86]. Dabei verlaufen die 
Scherbänder durch unterschiedlich orientierte Gebiete ohne signifikante Abweichungen und 
ihre Häufigkeit nimmt mit wachsender Korngröße zu.  
 In Legierungen mit mittlerer und niedriger SFE (z.B. Messing) ist die Entwicklung der 
Defektstruktur anders. Die starke Versetzungsaufspaltung erschwert das Quergleiten und 
Klettern der Versetzungen. Aus diesem Grunde wird die Bildung einer Zellstruktur nur bei 
hohen Deformationen verwirklicht. Dabei bilden sich Scherbänder von zwei Typen: aus 
Mikrozwillingen und aus Übergangsbändern. Ungeachtet dessen, dass in diesen Legierungen 
eine Vielfalt von Strukturelementen zu finden ist, führt auch hier die hohe Deformation 
letztendlich zur Entstehung der FS.  
 
  Fragmentierung in Metallen mit krz-Gitter 
 Die krz-Metalle haben eine hohe SFE und eine größere Anzahl von Gleitsystemen, 
was die Evolution von Versetzungsstruktur wesentlich erleichtert. Die Versetzungen können 
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von einer zu einer anderen Konfiguration leicht umgeordnet werden, was auch für die 
kollektive Bewegung von Versetzungen eine entscheidende Rolle spielt und wiederum zur 
Entstehung einer FS führt (s. Abb. 3.17). Generell ist die Bildung der ausgeprägten FS ein 
Hauptfaktor, der die krz. von den kfz. und hdp. Metallen unterscheidet.  
Aus dem Experiment [Ver82] ist bekannt, dass die Mehrheit der Fragmentgrenzen nicht wie z. 
B. Mikrobänder parallel zu primären Gleitebenen ausgerichtet ist. Das Gleiche betrifft auch  
abgebrochene Grenzen und unkompensierte Mikrobänder, was darauf schließen lässt, dass 
solche Versetzungsanordnungen bei der Entstehung der FS mitgewirkt haben. 
Gemäß [Ryb86] existieren zwei Fragmentierungsniveaus:   
1) eine nach Form, Größe und Desorientierung der Fragment homogene Substruktur; 
2) lokale inhomogene Verformung führt zur Bildung von Scherbändern in der FS von 
krz-Metallen, und diese FS ist gröber als die homogene (s. 1).  
Diese Scherbänder schneiden die Fragmentgrenzen und wechseln an diesen Stellen nicht nur 
ihre Richtung durch die an dieser Grenze hervorgerufene Rotation, sondern erfahren auch eine 
Verschiebung (0,10,2µm) entlang dieser Grenze. Daraus folgt, dass immerhin entlang den 
Scherbändern neben plastischen Rotationen gekoppelter Kristallteile auch plastische 
Verschiebungen existieren. 
Solche plastischen Rotationen können bei der kollektiven Versetzungsbewegung im Kristall 
entstehen und werden im Kapitel 3.4 beschrieben. 
Der Wechselwirkungsprozess zwischen Fragmentgrenzen und Scherbändern ist ähnlich dem 
Prozess zwischen Fragmentgrenzen und Zellstruktur in früheren Stadien der plastischen 
Verformung. Der Übergang zu einem neuen Niveau der Kristallfragmentierung führt zu 
einem deutlichen Wachstum der Desorientierungen in den neu entstandenen Grenzen. 
Einen großen Einfluss auf den Charakter der Fragmentierung haben nicht nur die 
Anfangsstruktur und der Spannungszustand, sondern auch die Verformungstemperatur. Bei 
Erhöhung der Temperatur werden die Fragmente größer und erreichen bei höheren 
homologen Temperaturen (T/Ts≈0.6) Ausdehnungen von einigen Mikrometern. Scherbänder 
kommen dabei sehr selten vor, weil der Materialfluss homogener wird und die 
Diffusionsprozesse in den Vordergrund treten (nichtkonservative Versetzungsbewegung). 
 
 Fragmentierung der Metalle mit hexagonalem Gitter 
In hexagonalen Kristallen, wie auch in Legierungen mit niedriger Stapelfehlerenergie, wird  
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die plastische Verformung durch 
mechanische Zwillingsbildung (s. Abs. 3.1) 
realisiert. Dabei ist das c/a-Verhältnis 
wichtig. In Metallen, in deren c/a>1.732 (Zn, 
Cd) ist, begünstigen Zugspannungen die 
Zwillingsbildung, während 
Druckspannungen sie verhindern. In 
Magnesium (c/a=1.624) findet man die 
gegenteilige Situation.  
In lokalen Bereichen umfasst die 
Fragmentierung gleichzeitig sowohl die 
Matrix als auch die Zwillinge (Abb. 3.22). 
Errreicht die Versetzungsdichte 1010cm-2, treten die kollektive Bewegungsmoden in den 
Vordergrund, was zur Entstehung von abgebrochenen Versetzungswänden und 
Bandstrukturen führt. Ab 0,4 wird die mechanische Zwillingsbildung ausgesetzt und die 
plastische Verformung wird durch 
translatorische und rotatorische Moden 
weitergeleitet (z.B. durch Bildung von 
Scherbändern). Die Fragmentgrenzen 
„ignorieren“ Unterschiede zwischen Matrix 
und Zwilling und durchqueren den Kristall. 
Die zahlreichen Hinweise auf die  
Durchquerung der vorher gebildeten 
Deformationszwillinge mit geradlinigen 
Fragmentgrenzen (Abb 3.23) zeigen, dass 
die Schnittstelle sowohl eine translatorische 
(Entstehung von Stufe) als auch eine 
rotatorische (Änderung der Desorientierung) Komponente aufweist. Ähnliches beobachtet 
man bei dem  Durchqueren von zwei Zwillingen [Mue00, Mue02].  
Aus zahlreichen [Ryb86, Nes83, Vai80], darunter auch eigenen Untersuchungen kann man 
folgende Schlußfolgerungen ziehen: 
Abb. 3.22 Fragmentstruktur mit Mikrozwillin-
gen in bis zu =0.29 verformter CuZn30-Probe
Abb. 3.23 Kreuzung von Fragmentgrenze 
und Zwilling in ECAP-Kupfer 
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1) Während des Verformungsprozesses verlieren mechanische Zwillinge exakte Kopplung mit 
der Matrix (Abweichung ΔMZ ist durch die 
Wechselwirkung von Versetzungen mit den 
Zwillingsgrenzen bedingt), was von 
plastischer Volumendrehung verursacht 
wird; 
2) bei fortgeschrittener plastischer 
Verformung führt die Fragmentierung zu 
diskreten Orientierungsänderungen im 
Bereich der Zwillingsgrenze (Abb. 3.24), 
was als eine Folge des Einflusses der 
Rotationsmoden auf den Zwilling ist 
[Mue00]. Je größer  und die damit 
verbundene Fragmentierung, desto stärkere ist die Abweichung von der Zwillingskopplung, 
die hervorgerufen wird.  
Wie in kubischen Substanzen, bilden sich auch in hdp-Metallen kompensierte und 
unkompensierte Bandstrukturen. Der Unterschied besteht nur darin, dass solche Strukturen 
aktiv mit mechanischen Zwillingen zusammenwirken.  
Abb. 3.24 Kreuzung von mehreren Zwillingen 
in CuZn23 (=0.29) 
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3.4 Disklinationen 
 Wie bereits erläutert, werden in den höheren Stadien der plastischen Verformung so 
große Versetzungsdichten erreicht, dass die Beschreibung der auftretenden inneren 
Verzerrungsfelder durch Superposition der Felder von Einzelversetzungen nicht mehr sinnvoll 
ist.  Die kollektive Bewegung solcher Versetzungsansammlungen verursacht die Drehungen 
des Kristallgitters und wird als Quelle innerer Spannungen betrachtet. Weil diese Formationen 
sowohl bei der Entstehung einer Block- bzw. Fragmentstruktur, als auch bei ihrer 
Entwicklung in späteren Stadien der plastischen Verformung eine große Rolle spielen und 
schließlich zum Bruch führen, werden sie als Hauptfaktor bei der Beschreibung und 
Modellierung der Substrukturentwicklung angesehen. In den folgenden Abschnitten sind das 
theoretische Wissen und praktische Erfahrungen über diese Defekte und ihre Derivate 
zusammengefasst. 
 





























a) b) c) 








Abb. 3.25 Distorsionen im elastischen Hohlzylinder, nach Volterra 
a) Unverzerrter Ausgangshohlzylinder; b) Stufenversetzung mit Burgersvektor lb
  ; c) 
Schraubenversetzung mit Burgersvektor lb

|| ; d) Keildisklination mit Frankvektor 
l
 || ;  e, f) Drehdisklination mit Frankvektor l  . 
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Disklinationen wurden als „rotatorische Versetzungen“ von Volterra [Vol07] in die 
Elastizitätstheorie eingeführt. Das Konzept von Disklinationen ist auch in vielen anderen 
Bereichen der Physik (magnetische [Kle83] und biologische Objekte [Bou81], Halbleiter 
[Ant02], Geologie [Cho79], Astronomie [Par79] usw.) nützlich. 
Ähnlich wie Versetzungen, die sich durch den Burgersvektor b

 und den Linienvektor s  
charakterisieren lassen, werden die rotatorischen Versetzungen – Disklinationen  - durch 
den Frankvektor   und den  Linienvektor l  beschrieben (Abb. 3.25). Dabei unterscheidet 
man, wie im Fall der Stufen- ( sb 
  ) und Schraubenversetzung ( sb  || ), die 
Drehdisklination mit l
   (Abb. 3.25, e, f) und die Keildisklination mit l ||  (Abb. 
3.25, d). Ähnlich wie Versetzungen sind die Disklinationen eindimensionale Defekte, aber 
mit wesentlich stärken Verzerrungsfeldern, die durch relative Verschiebungen u der 
Schnittfläche beschrieben werden können [Rom03] 
 rru            (3.8) 
mit Radiusvektor r  und r
 - Position von Drehachse.  
Die Erzeugung beider Defektarten wird durch den sogenannten Volterra-Prozess [Vol07] 
realisiert (Abb. 3.25). 
 
 
Abb. 3.26 Zur Erklärung des Burgers- (a, b) bzw. Frank-
Umlauf (c, d) [See04] 
Ein homogener elastisch isotroper Hohlzylinder mit dem Außendurchmesser R und dem 
inneren Durchmesser r0 wird entlang seiner Achse OO’, die entlang der Achse z  im 
Koordinatensystem xyz liegt (Abb. 3.25, a) [Lih75, Ryb86], aufgeschnitten. Verschiebt 
man die beide Ufer der Schnittstelle gegeneinander, erzeugt man Stufen- oder 





Werden die Ufer der Schnittstelle gegeneinander verdreht: 
entweder 
um die Achse z mit dem Winkel  (Abb. 3.25, d), so wird dabei entweder ein Spalt 
gebildet, der mit dem Keil LL’ (des Öffnungswinkels ) gefüllt wird, oder man muss aus 
den Überdeckungsgebiet Material entfernen. So entstehen die  Keildisklinationen. Den 
Vektor   bezeichnet man als Frank – Vektor, 
oder 
 um eine Achse, die parallel zur y-Achse ist (Abb. 3.25, e, f), mit dem Winkel . In 
diesem Fall spricht man über Drehdisklination mit Frankvektor  , der ähnlich zum 
Burgersvektor 
  C rdr
ub 

         (3.9) 
einer Translationsversetzung (Dislokation) durch 
  C rdr


          (3.10) 
bestimmt werden kann, wobei  u  der Verschiebungsvektor, r  der Radiusvektor,   der 
Drehvektor für den schrägsymmetrischen Tensor und   der Frankvektor ist [Lih75].   
Der Burgersvektor ergibt sich als Schließungsvektor eines Burgersumlaufs (Abb. 3.26 a, b), 
währenddessen die Disklinationen durch einen Frankvektor, der sich als 
Schließungsdrehvektor eines Frankumlaufs (Abb. 3.26 c, d) ergibt, beschrieben werden. 
Dabei werden diese Operationen auf verschiedenen Skalenniveaus durchgeführt: 
Burgersumlauf – auf mikroskopischem, und Frankumlauf – auf mesoskopischen.  
Genau so wie Versetzungen können auch Disklinationen ein positives oder ein negatives 
Vorzeichen haben. Die Keildisklination ist positiv, wenn der Keil LL (Abb. 3.25, d) 
herausgenommen wird.  
Die Analogie zwischen Versetzungen und Disklinationen ist nicht allgemein gültig. Während 
die positiven und negativen Stufenversetzungen physikalisch identisch sind (d.h. durch eine 
180°-Kristalldrehung ineinander überführt werden können), sind Keildisklinationen mit 
verschiedenen Vorzeichen wegen der von ihren hervorgerufenen Druck- bzw. Zugspannungen 
physikalisch unterschiedlich.  
Eine Änlichkeit zwischen beiden Defekttypen besteht noch darin, dass der Burgersvektor und 
in Bezug darauf die Versetzungen im Allgemeinen kristallographisch definiert werden, 
genauso wie für den Frankvektor und die entsprechende perfekte Disklination nur die  
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kompatiblen Verdrehungswinkel mittels der Rotationssymmetrie des Kristalls zulässig sind. 
Es ist aber auch wichtig, dass während die räumliche Lage des Burgersvektors keine Rolle 
spielt, die Linie und die Drehachse von Disklination räumlich definiert werden sollen. 
 
3.4.2 Vollständige Disklinationen 
 
 3.4.2.1 Defektgeometrie 
d) c)b) a) 
A 
 
Abb. 3.27  Schema der vollständigen Keildisklinationen 
a), b) 90 positive Disklination, die parallel zur vierzähligen Drehachse ausgerichtet ist; 
c) bzw. d) 60 positive bzw. negative Disklination, die parallel zur sechszäligen 
Drehachse liegt. 
 
Weil der Frankvektor die Rotationssymmetrie des Kristalls erfüllen soll, betragen die 
zulässigen Drehwinkel der Keildisklination =2/n, wo n – die Zähligkeit der 
Symmetrieachse. 
Disklinationen, die sine solche Bedingung erfüllen, nennt man „vollständige“ Disklinationen 
(Abb. 3.27). 
Die im Punkt A entstandene positive 90°-Disklination (n=4, Abb. 3.27, a) wandelt eine 
vierzählige Drehachse in eine dreizählige um. In diesem Fall stimmt die Achse der 
Disklination mit dem Atom in der Mitte (schattiert) überein. Mit gleicher Wahrscheinlichkeit 
kann es zu einer Konfiguration kommen, bei der die Disklinationsachse in der Dreieckmitte 
von Atomen liegt (Abb. 3.27, b) [Har71]. Auch in kubischen Kristallen kann eine negative 
90°-Disklination  vorliegen, die eine vierzählige Drehachse in eine fünfzählige umwandelt. 
Solche vollständigen Disklinationen wurden in eiweißhaltigen zweidimensionalen 
Kristallstrukturen [Har70] beobachtet. 
In hexagonalen Kristallen kommt es zur Bildung von 60° (n=6) positiven (Abb. 3.27, c) und 




    3.4.2.2 Energetische Aspekte der Disklinationsbildung am Beispiel der geraden 
Keilddisklination  
Als wichtiges Merkmal für die Existenzwahrscheinlichkeit von Strukturdefekten 
verschiedener Typen dient ihre elastische Distorsionsenergie, die von dem Typ und der Lage 
des Defekts abhängig ist. 
Die weit reichenden Spannungen geradliniger Disklinationen, die ohne Berücksichtigung der 




















Man stellt fest, dass sogar bei r = R (äußere Zylinderoberfläche, s. Abb. 3.25) die Spannungen 
ungleich Null sind und relativ große Werte erreichen. 
Für die in Abb. 3.25 gezeigte Keildisklinatione hat die Energie der elastischen Deformation 






























rRGE ,    (3.12) 
was bei r0<<R Gleichung (3.12) zu (3.13) vereinfacht: 
 
 116
22 RGE         (3.13)  
Aus (3.13) ist klar, dass die Energie der Disklination mit der Kristallitgrößeänderung stark 





RlnGbEb  .        (3.14)  
Sogar bei dem Drehwinkel   1 ist  sie um ungefähr 104 größer als entsprechende 
Versetzungsenergien. Infolgedessen ist die Existenzwahrscheinlichkeit vollständiger 
Disklinationen in großen Kristallen sehr gering. Aus diesem Grund wurde die Betrachtung 
von Disklinationen als tragende Defekte der plastischen Verformung lange Zeit mit großer 
Vorsicht beobachtet. Erst Anfang der siebziger Jahre wurden neue Modelle der 
Rotationsplastizität entwickelt [Li72, Vla78], die anstelle vollständiger Disklinationen nun 
Dipole und Multipole von Partialdisklinationen betrachteten. 
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3.4.3 Partielle Disklinationen 
 
         3.4.3.1 Defektgeometrie 
Es wurde schon gezeigt, dass die Energie der vollständigen Disklination proportional zu 2R2 
ist, was die Existenz solcher Defekten in großen Kristallen praktisch unrealistisch macht. 
a) b) c) d) 
 
Abb. 3.28 Darstellung einer Keildisklination durch Versetzungen:  a) Einzufügendes 
keilförmiges Kontinuum; b) Paket paralleler kristallographischer Halbebenen mit 
äquidistanten Grenzlinien; c) halbunendliche Wand paralleler, äquidistanter 
Stufenversetzungen gleichen Vorzeichens; d) Keildisklination 
 
Energetisch günstiger (s. Abs. 3.4.3.2) ist die Entstehung einer Partialdisklination mit kleinem 
Frankvektor  , bei der die Grenzflächen von Deformationsband oder Versetzungswand in 
Bezug auf die Atomstruktur nicht identisch sind, oder die Grenzflächen bezüglich der 
Schnittgrenze (z.B. symmetrische Kleinwinkelgrenze, s. Abb. 3.11) symmetrisch sind, 
während die Bedingungen der Kristallsymmetrie nicht erfüllt werden (Abb. 3.28) [See00, 
Kli01]. In ihren Eigenschaften sind partielle Disklinationen den Somiliana-Versetzungen 
ähnlich.  
Die Keildisklination kann man in Sinne 
der Versetzungen als eine Endlinie der 
abgebrochenen Block- oder Korngrenze 
mit Stufenversetzungen gleichen 
Vorzeichens darstellen. Im Volterra-
Prozess wird die fehlende bzw. 
überschüssige Materie eingefügt bzw. 
entfernt. Diese Keileinführung lässt sich 
als Einführung der kristallographischen 
Halbebenen ausdrücken (Abb. 3.28, b). 
 
Abb. 3.29 Abgebrochene Versetzungswand in -Ti
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Für die Kippgrenze, die parallele Stufenversetzungen mit Burgersvektor b

bilden (Abb. 3.28, 
c und Abb. 3.29), ist der Betrag des Frankvektors  = b/h,  wobei h – Abstand zwischen den 
Versetzungen.  










 nach dem Frankumlauf für diese Knote ungleich Null ist, 
d.h. die im Inneren der (Sub)körner/Fragmente gespeicherte elastische Anteilen 
unkompensiert bleiben. 
Ähnliche Disklinationskonfigurationen beobachtete man auch als Ergebnis der 
Wechselwirkung von Zwillingen (Abb. 3.30) in einer ganzen Reihe von kfz-Metallen, z.B. in 
Palladium [Ren86], Kupfer [Lia04], Nickel [Mel61] und Silber [Hal73]. Der Winkel zwischen 
Paaren von (111) und  111 -Ebenen beträgt jeweils 70°32’ (Abb. 3.30, a) [Wit72]. Als Rest 
bleibt eine Spalte BAB’ von 7°20’. Bringt man beide Seiten dieser Spalte zusammen, entsteht 
im Punkt A (Abb. 3.30, b) eine partielle Disklination mit entsprechendem Frankvektor.  In 
diesem Fall wurde eine disklinationsartige Konfiguration mit fünfzähliger Drehachse durch 
einen fünffachen Zwilling (Zwillingsebene mit Pfeilen bezeichnet) realisiert.  
 
Abb. 3.30 Eine durch Zwillingsreaktionen
entstandene Partialdisklination in einem kfz-Kristall: 
a) Grenzen von kohärenten Zwillingen; 
b), c) Atomanordnung bzw. HRTEM-Bild [Lia04] in 
der Nähe der Partialdisklination. 
 
 
Partialdisklinationen und besonders ihre Dipole werden bei der Modellierung der plastischen 
Verformung bei hohen Umformgraden als grundlegende Träger der Rotationsdeformation 
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3.4.3.2 Die Energie von Partialdisklinationen 
  Disklinationsdipol       
Das einfachste Beispiel einer sich selbst abschirmenden Konfiguration von 
Partialdisklinationen stellt ein Disklinationsdipol dar. Es 
gibt verschiedene Dipolkonfigurationen, die sich in erster 
Linie in Lage und Anzahl der Disklinationsachsen 
unterscheiden, z.B. ein- oder zweiachsige Dipole, Dipole 
mit verschobener Rotationsachse. Die Abb. 3.31-3.32 
zeigen solche Dipole von Keildisklinationen 
unterschiedlicher Vorzeichen, die sich in den Punkten A 
und B befinden, eine Stärke  und einen Dipolarm l haben. 
Aus der Abb. 3.32, a  folgt, dass der Dipol der Keildisklinationen in gewissem Sinne zu einer 
Stufenversetzung,  deren Kern entlang der Linie AB „ausgedehnt“ wurde und die den 
Burgersvektor  ltglb 22

 hat.  
Die Spannungsfelder im Punkt M(r, , z) in der Nähe eines Disklinationsdipols werden im 











   (3.15) 
Dies stimmt ganz mit der Formel für das Spannungsfeld einer Stufenversetzung mit 
Burgersvektor lb
























Abb. 3.32 Dipole von zwei in den Punkten A und B liegenden Partialdisklinationen  
 
 








 A B 
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x/b oder 2x/l  
 
Abb. 3.33 Spannungen in der Nähe einer 
Versetzung 1 und eines Disklinationsdipols 2 
Abb. 3.34 Disklinationsdipol in bis zu 89% 
kalt gewalztem -Fe 
 
Der Dipol von Keildisklinationen wird entweder als halbinfinite Wand mit 
Stufenversetzungen unterschiedlicher Vorzeichen oder als beidseitig abgebrochene 
Versetzungswand modelliert [Vla86].  





         (3.16) 
wo 0r  der effektive Kerndurchmesser des Dipols ist. Bei kleinen l kann man lr 0  annehmen. 
Dies erhöht wesentlich die Existenzwahrscheinlichkeit solcher Disklinationskonfigurationen 
(Abb. 3.32), weil die Dipole nicht die für vollständige Disklinationen typische starke 
Divergenz von Spannung und Energie haben (Abb. 3.33, Linie 2) [Li72a]. Diese Divergenzen 
können ganz ausgeschlossen werden, wenn man etwas kompliziertere Konfigurationen von 
Disklinationen, wie z.B. Disklinationsquadrupole oder –schleifen, bildet.  
Die Abb. 3.34 zeigt ein Beispiel von einem Dipol der Partialdisklinationen, der in dem bis zu 
89% kalt gewalzten -Fe geortet wurde. Die in den Punkten A und B ansässigen 
Partialdisklinationen (wie auch in Abb. 3.32, c schematisch dargestellt) schirmen sich 




Der Quadrupol entsteht durch das Anschließen zweier Dipolen aneinander. Ihre gegenseitige 





















Abb. 3.35 Quadrupole von Disklinationen 
 
Im kartesischen Koordinatensystem sind die Spannungen für einen Disklinationsquadrupol 
(Abb. 3.35, b) gleich 
 

























































mit    22422322222122 mpya,tya,mtya,pya,lxp,lxt   
Im Gegensatz zu Dipolen, die als gutes 
Beispiel von zweidimensionalen Defekten 
sind, stellen sich die Quadrupole als 
räumliche Defekte mit abgeschirmten 
elastischen Spannungsfeldern dar. Diese 
elastischen Spannungsfelder sind denen 
der Versetzungsdipol ähnlich. Die 






  , (3.18) 
wobei 0r   - effektiver Abschneideradius des Quadrupols. Die Energie solcher 
Disklinationskonfigurationen ist schon mit der Energie einer geradlinigen Versetzung mit 
Burgersvektor 
 
Abb. 3.36 Quadrupol von Partialdisklinationen 













        (3.19) 
vergleichbar. 
In Abb. 3.36 sind zwei Disklinationsdipole A-B und C-D zu sehen, die einen Quadrupol im 
kalt gewalzten Kupfer bilden. Solche Defektkonfigurationen sind für die in kfz-Metallen 
ausgeprägte Zellstruktur charakteristisch. 
 
 Disklinationsschleifen  
Disklinationsschleifen (Abb. 3.37) sind eine Verallgemeinerung der Dipolkonfiguration. Man 
unterscheidet Dreh- ( n  , wobei n  die Normale zur Schleifenfläche, s. Abb. 3.37, c) und 






































r RN Rr 
R0 
Nr  
Abb. 3.37 Disklinationsschleifen a) Drehschleife; b) auf Rt verschobene  Keildisklinations-
schleife (liegt in der Ebene x0y); c) die um den Vektor Rr bezüglich der Drehachse 
verschobene Drehdisklinationsschleife; d) allgemeine Disklinationsschleife mit Dreh- r und 
Keilkomponente t; e) rechteckige Disklinationsschleife  
 
Die auf der Abb. 3.37 dargestellte verschobene Disklinationsschleife ist zu der 
entsprechenden „reinen“ Disklinationsschleife (Abb. 3.37, a) und einer Versetzungsschleife 
mit Burgersvektor   tb  äquivalent. Das bedeutet, dass solche Schleifen mit 
verschobenem Rotationsvektor eine Versetzungskomponente haben. Für die Nutzanwendung 
und mathematische Analyse sind ringartige und rechteckige (Abb. 3.37, d) 
Disklinationsschleifen bevorzugt.  In Allgemeinen wird die Geometrie der ringartigen 
Schleife mit drei Parametern beschrieben: Schleifengröße (z. B. Durchmesser) und zwei 
Komponenten des Verschiebungsvektors des geometrischen Schleifenzentrums bezüglich der 
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Drehachse. Im Fall der rechteckigen Schleife kommt noch ein zusätzlicher Parameter, der die 
Schleifenausdehnung berücksichtigt, hinzu. Die Bedeutung der Schleifen solcher Art besteht 
darin, dass sie durch einen Grenzübergang in andere Disklinationsdefekte, wie z. B. Dipole 
oder vollständige Disklination, transformiert werden können. 
Genau wie allgemeine Versetzungsschleifen, die Schrauben- und Stufenanteile haben, 
besitzen auch allgemeine Disklinationsschleifen Dreh- und Keilkomponenten (Abb. 3.37, d) 
und sind zu zwei reinen Disklinationsschleifen (Keil- und  Drehdisklinationsschleife) mit 
Frankvektor in der Schleifenmitte und zwei Versetzungsschleifen äquivalent. 
Das Verzerrungsfeld in der Nähe einer ringförmigen Drehdisklinationsschleife (Abb. 3.37, a) 
























      (3.20) 
mit 222 zyxR~   und 22 yxr  . 
Die Spannungsfeldkomponenten der ringförmigen Keildisklinationsschleife (Abb. 3.37, c) 






















































































Man sieht also, dass im Fall von Disklinationsschleifen die weitreichenden Verzerrungsfelder 
sehr schnell abfallen. 
Eine detaillierte Beschreibung der Verschiebungen und Spannungsfelder von verschiedenen 
Typen von Disklinationsschleifen wurde in [Kol03] durchgeführt. 
Die Energie der Drehdisklinationsschleife wurde von Huang und Mura [Hua70] berechnet 















E DDS  an.     (3.22) 
Huang und Mura haben auch Berechnungen für die elliptischen Drehdisklinationsschleifen 
durchgeführt, und haben festgestellt, dass die ringartige Schleife die geringste Energie besitzt. 

















E KDS       (3.23) 
Für die gemischte Disklinationsschleife, die sowohl Dreh- r, als auch Keilkomponente t 




















E tr      (3.24) 
Beim Vergleich der Energien von Disklinations- und Versetzungsschleifen kann man 
feststellen, dass sie bei R0  b/ vergleichbar sind. Geht man davon aus, werden die mit 
Durchmessern kleiner als R0 entstehenden Disklinationsschleifen als naturgemäßen 
Strukturelements  betrachtet. 
 
3.5.4 Mechanismen der Disklinationsbewegung 
Auch die Beweglichkeit der Disklinationen spielt bei 
plastischer Verformung eine wichtige Rolle. Dieser 
Verformungsprozess ist immer mit der Bewegung von 
Versetzungen verbunden. Genau wie 
Translationsversetzungen, können sich auch 
Disklinationen konservativ und nichtkonservativ 
bewegen. Dabei betrachtet man folgende 
Bewegungsvorgänge: die Bewegung der 
Disklinationslinie, die Bewegung der 
Disklinationsachse, und beide Prozesse zusammen. Als Kriterium für die konservative 
Bewegung gilt, dass die Volumenänderung des Kristalls 0 Dv  (d.h. es findet keine 
Generation/Absorbtion der Punktdefekten) in jedem Punkt von Disklination ist. Diesen 
Vorgang nennt man konservative Bewegung der Disklinationslinie, die entweder durch 
Diffusion entlang der Disklinationslinie, oder als Austausch von Punktdefekten oder 
Versetzungen zwischen benachbarten Disklinationsbereichen realisiert werden kann.  
Abb. 3.38 zeigt ein Beispiel der konservativen Bewegung von Keildisklination (Abb. 3.38) 
[Lih75]. Um die mit Drehachse (Punkt A) kongruierende positive 60 Keildisklination in neue 
benachbarte Stelle (Punkt C) zu verschieben, sollen die Ebene BF entfernt und die 
entstandenen Spaltenränder auf Vektor b

 einander näher gebracht werden (Abb. 3.38, 3.39). 
 
Abb. 3.38 Bewegungsmechanis-










a) b) c) 
d) e) f) 
 
Abb. 3.39 Die Einzelschritte der Versetzungsbewegung zur positiven Keildisklination 
 
Dabei überführt die elastische Relaxation den Knotenpunkt C an die Stelle D. Dieser Prozess 
ist der elementare Akt der Bewegung von Disklinationen und ihrer Drehachse. Man kann 
zeigen, dass die Entfernung der Extraebene BF nur als Resultat der Versetzungsbewegung mit 
Burgersvektor b

möglich ist (Abb. 3.39).  
Diese kann entweder durch Klettern von B 
nach F oder durch Gleitung von E nach F oder 
durch eine beliebige Verlagerung der 
Versetzung von der Kristalloberfläche zum 
Knotenpunkt F realisiert werden. Wenn die 
Verlagerungsrichtung der Disklination  zum 
flachen Defekt senkrecht ist, ist die Zuleitung 
der Stufenversetzungen nicht nötig, und die 
Disklinationsbewegung erfüllt sich nach dem 
Gleitungsmechanismus. Die Versetzung wird 
nach dem Erreichen des Disklinationskernes „gefesselt“ und existiert danach nicht mehr als 
eigene physikalische Einheit (Abb. 3.39, f).  
Außerdem  können Drehdisklinationen sich auch durch Erzeugung oder Absorption anderer 
Defekte, z. B. Punktdefekte (Abb. 3.40, a), bewegen [Vla86]. Die Bewegung der 
 
Abb. 3.40 Mechanismus der Disklinations-
bewegung  a) mit Absorption oder 
Erzeugung der Punktdefekten; b) mit 








Keildisklination, die eine Stufe hat, kann zur Bildung eines Stücks von Schraubenversetzung 
führen (Abb. 3.40, b). 
Bewegen sich zwei parallele Disklinationen unterschiedlicher Vorzeichen, d.h. ein 
Disklinationsdipol, dann kann das Bewegungsprozess als Folge der Emittierung von 
Versetzungen aus einer und ihre Absorption in die andere Disklination verlaufen – die innere 
Versetzungskonversion. Der Mechanismus der Konversion arbeitet auch bei Bewegung der 
Disklinationsschleifen.  
 
Einige Beispiele der Disklinationsbewegung 
1) Als ein Beispiel für den kollektiven  
Disklinationsbewegungsmechanismus kann eine Rotationsfront dienen (Abb. 3.41). Die 
Dipolbewegung kann die Keimbildung von neuer Dipole auslösen. Die neuen und alten 
Dipole sind durch Winkel   30° zueinander orientiert. Die 
Keimbildung von neuen Dipolen mit Umorientierungsbändern 
führt zur Bildung einer Front [Vla87], die mit einer 
Geschwindigkeit Fr, die auch von der Dipolgeschwindigkeit 
DD abhängig ist, nach vorne getrieben wird.  
2) Der Vergleich der auf Abb. 3.13 dargestellten 
Disklinationsschema der Orientierungsbänder und die 
Vorstellung der Keildisklinationen als Ansammlung von 
Versetzungen ermöglicht, es ein unvollständiges 
Orientierungsband als Dipol der Partialdisklinationen (DPD) zu betrachten. Die Sprünge in 
der (Des)orientierung nach dem Durchlauf der Deformationsbänder lassen sich gut mit Hilfe 
von Disklinationen als Träger der Rotationsplastizität beschreiben. Das in Abb.3.42, a 
dargestellte Deformationsband wirkt mit den gleitenden Versetzungsschleifen 1 und 2, die in 
senkrechter Ebene zur Papieroberfläche liegen, zusammen. Die Ausweitung der Schleifen 
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Abb. 3.42 Dipolmodelle: der Entstehung von Mikrobändern (a); eines keilartigen Mikrobands 
 
 
Abb. 3.41 Entstehung der 






In theoretischen Arbeiten von Vladimirov [Vla78a] und später von Gutkin [Gut02, Gut02b] 
geht man davon aus, dass die Bewegung von Disklinationsdipolen durch die Emission von 
Versetzungspaaren aus der Korngrenze ins Korninnere und weiter zum Disklinationsdipol 
unterstützt wird. 
 
Abb. 3.43 Entstehung der Stufe bei 
Wechselwirkung der Disklination mit 
Zwillingsgrenze 
Bei der Wechselwirkung eines Dipols, der sich auf der Spitze eines Verformungsbands 
befindet (s. Abb. 3.23), mit einer Zwillingsgrenze entsteht eine Stufe (Abb. 3.43), die der 
Stärke des resultierenden Frankvektors entspricht. Solche 
Strukturelemente wurden von Autor in bei 
Raumtemperatur gestauchtem Messing und ECAP-
Kupfer beobachtet. 
3) Im Unterschied zu nichtkonservativer Bewegung des 
DPDs in Deformationsbändern ist  die Verlagerung des 
Dipols in der in Abb. 3.44, a gezeigten Richtung 
konservativ, d.h. sie führt nicht zur Absorption oder 
Emittierung von Versetzungen und anderen Defekten. Bei 
dem Durchgang des DPDs durch ein Hindernis (Abb. 
3.44) kann folgendes passieren [Vla86]: 
 zuerst findet die Ausdehnung des Dipolarmes statt 
(Abb. 3.44, b); 
 danach wird der Defekt durch den Dipol überwunden, und   
    in diesem Fall wird entweder beim Hindernis ein Defekt – Quadrupol (Abb. 3.44, c) 
hinterlassen oder das Hindernis ausgelöscht (Abb. 3.44, d). Dieser Prozess ist zur 
Versetzungsbewegung in Werkstoffen mit Einschlüssen analog und unterscheidet sich davon 
nur dadurch, dass der  Durchgang des DPDs einen dreidimensionalen Defekt  hinterlässt, 
 
Abb. 3.44 Überwindung des 


















während nach Versetzungsdurchgang am Einschluss ein schleifenartige Defekt zurückbleibt. 
Außerdem wird der DPD nach der Hindernisüberwindung wiederhergestellt, d.h. er verhält 
sich als stabiles physikalisches Objekt. Die Abb. 3.44, c zeigt auch eine Möglichkeit zur 
Disklinationsvermehrung. 
 
3.5.5 Die elastischen Wechselwirkungen zwischen den Disklinationen und 
anderen Defekten 
 Wechselwirkung mit Punktdefekten 
Die Wechselwirkungskräfte zwischen Keildisklination und Punktdefekt können durch 







        (3.25) 
wo V0 – lokale durch Punktdefekt hervorgerufene Volumenänderung. Das Vorzeichen von Fr 
ist nur von dem Vorzechen  und V0 abhängig. Das bedeutet, dass die Leerstelle zur 
negativen Keildisklination herangezogen und von positiver Keildisklination abgestoßen wird. 
Die Konzentration von Punktdefekten wird vom Disklinationsspannungsfeld beeinflusst. In 
Abhängigkeit vom Disklinationsvorzeichen und dem Typ des Punktdefektes ist der Kristall 
entweder übersättigt oder verarmt an Punktdefekten. 
 
 Wechselwirkung mit Versetzungen 
   Eine parallel zur Achse einer Keildisklination (z-Achse, Abb. 3.25, d) liegende 
Schraubenversetzung wird vom Spannungsfeld der Disklination nicht beeinflusst. Ganz 
anders erfolgt es hingegen im Fall einer Stufenversetzung, derer Burgersvektor mit dem 



















































wobei br=bcos(-) und b=bsin(-) die radiale und azimutale Komponenten von b

 sind. 
In Grenzfällen  ...,,,,kk 3210
2
  ist die gesamte Kraft  eFeFF rr 

zur 
Randkomponente von Burgersvektor senkrecht ausgerichtet, und ruft damit nur das 
Versetzungsklettern hervor. Bei gerader Zahl k wirken nur radiale Kräfte Fr, so dass die 
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Versetzung herangezogen oder abgestoßen wird, was natürlich von der gegenseitigen 
Ausrichtung von Vektoren   und b  und von der Versetzungsanordnung abhängig ist. 
Der Ausdruck für die entlang des Burgersvektors orientierte Kraftkomponente F||b 
     
 2
14
sinbGF b||        (3.27) 
bedeutet, dass bei -=const diese Kraft vom Abstand zwischen Versetzung und Disklination 
unabhängig ist. Und dazu müssen noch die Punkte berücksichtigt werden, wo die auf eine 
Versetzung wirkende Kraft gleich Null ist, und zwar bei =/2 und r0.37R. Die mit 
Formeln (3.26) berechneten Kraftkarten sind in [Lih75] dargestellt. 
 
 Wechselwirkung zwischen Disklinationen 
   Es wurde bereits darauf hingewiesen, dass die Energie eines Disklinationen-Systems sehr 
stark von der Anordnung der Disklinationen (Dipole, Quadrupole) abhängig ist. Aus dieser 
Tatsache kann geschlussfolgert werden, dass es zwischen diesen Defekten auch eine 
Wechselwirkung stattfinden soll. Zwischen zwei parallel zueinander liegenden 




21 ,        (3.28) 
die bei l  R/e (e- Basis des Naturallogarithmus) ein Maximum aufweist (s. Abb. 3.45, a). Aus 
(3.28) folgt, dass sich die Keildisklinationen unterschiedlicher Vorzeichens anziehen, und 
umgekehrt. Interessanterweise sind die Anziehungs- und die Abstoßkräfte bei l<<R 
rückläufig, was im Wesentlichen den unterschiedlichen Charakter der Kraftwechselwirkung 
zwischen den Disklinationen und zwischen den Versezungen erklärt. 
 







































Abb. 3.45 a) Abhängigkeit zwischen der Wechselwirkungskraft und dem Abstand l/R zweier 
Keildisklinationen; b) Wechselwirkungskräfte zwischen Disklinationsdipolen (1) und 
Stufenversetzungen (2) als Funktion vom Abstand. 
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Zwei Disklinationsdipole, die in der Ebene x0y mit einem Abstand x zwischeneinander liegen, 






















   (3.29) 
Wie bei den Energien (3.18) und (3.19), sollen auch diese Kräfte mit der 
Wechselwirkungskraft zweier Stufenversetzungen mit Burgersvektor lb   vergleichbar 
sein (Abb. 3.45, b).  
 
3.5.6 Die durch Disklinationen hervorgerufene plastische Deformation 
Bei der Bewegung einer Disklination durch den Kristall wird dieser plastisch verformt. 
Mittlerer Zuwachs der plastischen Deformation  ist dabei: 
RL ;        (3.30) 
wo L – mittlere Kristallgröße;  - mittlere Disklinationsdichte; R – Abstand, um den die 
Disklination verschoben wurde. 
Die Verformungsgeschwindigkeit, die für eine bestimmte Dichte der DPDs d und ihre 
Bewegungsgeschwindigkeit Vd aus der Gleichung (3.31) berechnet werden kann, ist außerdem 
von Dipolarm l abhängig [Li70]. 
dddd lVVtgl  22       (3.31) 
Die Formel (3.31) kann in erster Näherung auch für die Disklinationsschleifen verwendet 
werden, wobei statt l der Schleifedurchmesser berücksichtigt werden soll. 




          (3.32) 
sein, wobei V die Geschwindigkeit der Disklinationsbewegung ist.  
Die Gleichungen (3.30) –(3.32) sind nur für qualitative Beschreibung des Versetzung-
Disklination Kontinuums anwendbar, weil sie z.B. die räumliche Orientierung der Vektoren 






3.5  Modelle der Subgefügeentwicklung 
 
Seit fast vierzig Jahren wurden viele Modelle entwickelt, die sich mit der 
Subgefügeentwicklung bei plastischer Verformung auseinandersetzen. Diese mesoskopischen 
Modelle operieren nicht mit einzelnen Defekten, sondern mit gemittelten Defektdichten und 
betrachten ihre Evolution als zeit- oder dehnungsabhängig. Man unterscheidet: 
 die rein theoretischen Modelle, die sich auf der Basis angewandter Mathematik und 
Mechanik von Werkstoffen entwickelt wurden, und  
 praxisnahe Modelle, die sowohl auf der Grundlage der Gesetze der Festkörperphysik, als 
auch auf experimentellen Ergebnissen basieren. 
 
Wie schon in Abs. 3.2 beschrieben wurde, sind die Bereiche I und II der Verfestigungskurve 
sehr gut untersucht und die Ergebnisse mit entsprechenden Modellen reproduzierbar sind, 
währenddessen die Bereiche III und IV der Verfestigungskurve fast ausschließlich theoretisch 
behandelt wurden.  
  
3.5.1 Das Kompositmodell von Mughrabi  
Die Vorstellungen von Mughrabi [Mug83] beruhen auf der Beschreibung von Zellstruktur als 
Komposition von „harten“ Zellwänden mit hoher 
Versetzungsdichte w und „weicheren“ zellinneren Gebieten 
mit einer geringen Versetzungsdichte z (Abb. 3.46). Der 
Unterschied zwischen den Versetzungsdichten führt zu 
unterschiedlichen Widerständen gegen plastische 
Verformung. Bei steigender Spannung  werden beide 
Bereiche zuerst rein elastisch verformt. Wird die von  
hervorgerufene Schubspannung z im Zellinnere erreicht 
(Taylor-Beziehung) 
ztzz b       (3.33) 
beginnt dieses sich plastisch zu verformen. Um die 
unterschiedlichen elastischen Dehnungen in beiden Bereichen zu kompensieren, werden die 
geometrisch notwendigen Versetzungen entlang der Grenze zwischen Zellwänden und 
Zellinneren generiert. Die Spannungsdifferenz, die diese Versetzungsanordnungen bewirken,  

  1
2 t     (3.34) 
 
Abb. 3.46 Versetzungsstruktur 




ist proportional zur Differenz in den plastischen Dehnungen .   
Findet plastische Verformung in Zellwänden statt, wird nur ein Teil der mobilen 
Versetzungen von Zellinneren von den Grenzflächen aufgehalten und als geometrisch 
notwendige Versetzungen gespeichert. Restliche Versetzungen werden in die Zellwände 
wandern und diese unter Umständen passieren. 
Bei der Röntgenbeugunganalyse führt solche inhomogene Versetzungsverteilung in den 
Zellstrukturen zur Asymmetrie von Röngenprofilen [Mug86], da die ungleiche 
Volumenanteile der beiden Bereiche und die entsprechenden Verzerrungen zu Überlagerung 
der von Zellinneren und Zellwänden aufgenommenen Profilen führen. Mittels einer Zerlegung 
gemessener asymmetrischer Profile in zwei symmetrische Profile kann sowohl die 
Versetzungsdichte z bzw. w in beiden Bereichen, als auch der Anteil von Zellwänden w 
bestimmt werden [Kli04]. 
 
3.5.2 Substrukturklassifizierung nach russischer Schule der Kristallpastizität 
Mit der Entwicklung der Plastizitätstheorie beschäftigen sich in der ehemaligen UdSSR und 
später in Russland einige Gruppen von Wissenschaftlern:  
 in Sankt-Petersburg wurden/werden sowohl theoretische [Mal91, Vla86, Rom03, Lih75, 
Gut02a] als auch praktische [Ryb86] Erforschungen durchgeführt;  
Das Unterscheiden zwischen Evolution von der Zellstruktur auf mikroskopischem Niveau und 
der Fragmentstruktur auf mesoskopischem Niveau wurde erst von Likhachev [Lik73], Rybin 
[Ryb86] vorgeschlagen. Die Fragmentierung wurde als fast universelle Erscheinung, die bei 
den kfz-, krz- und hdp- sowohl Ein- und Vielkristallen, als auch bei den Legierungen auftritt, 
festgestellt.  
Die einzige notwendige Bedingung der Fragmentierung von Ein- und Vielkristallen ist das 
Erreichen von genügend großen Umformgraden. Der Ausgangszustand, die Temperatur, der 
Typ des Kristallgitters, die Stapelfehlerenergie beeinflussen nur die Verschiebung des 
Fragmentierungsbeginns, und bestimmen die Form und die Größe von Fragmenten, ihre 
Orientierung und Desorientierung von Fragmentgrenzen. Gerade diese Parameter der 
Fragmentstruktur wurden in den Arbeiten von Rybin und Co [Ryb86, Rub77] untersucht. 
Man interpretiert die Mosaizität von Fragmentgrenzen als Netzwerk von Partialdisklinationen 
in den Knotenpunkten von Fragmentgrenzen [Lik73, Lik76] und ordnet die Fragmentierung 
den elementaren Prozessen von Generierung, Bewegung [Ryb86, Vla78] und 
Immobilisierung von Partialdisklinationen zu. 
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Nach Vladimirov und Romanov [Rom92] ist die Entwicklung von Rotationsdefekten für alle 
plastisch verformte metallische Werkstoffe, alle Arten von Deformation und unterschiedliche 
Temperaturen charakteristisch. Die wichtige Funktion von solchen Strukturen ist die 
Fähigkeit die Desorientierung zwischen benachbarten Zellen, Fragmenten oder Körnern 
hervorzurufen (Abb. 3.47).  
a) b) c) d) 
 
Abb. 3.47 Schematische Darstellung von Typen der Versetzungsstruktur in verformten 
Materialien: a) chaotische Versetzungen (1), Aufstauungen (2); Dipole (3), Wände (4); b) 
Versetzungsknäule (1), Zellstruktur ohne Desorientierung (2); c) Desorientierungsbänder; d) 
Fragmentstruktur 
 
Vladimirov und Romanov [Vla86] klassifizieren Rotationsdeformation :  
 1) nach Maßstab:  
a) Mikrorotationen mit blr  , wo lr – die Größe der umorientierte Bereiche beschreibt;  
b) mesoskopische Rotationen mit m.lr  210 ; 
c) substrukturelle und strukturelle Rotationen mit lr, die mit der Körngröße oder einer 
Gruppe von Subkörnern vergleichbar ist; 
d) Makrorotationen mit lr, die der Größe einer Korngruppe entspricht. 
2) nach Winkelgröße: 
 a) 1 - kleine; b)  101  - mittlere, und c) 10  - große Rotationen. 
 3) nach Entstehungsursache: 
a) Relaxation; b) Anisotropie der plastischen Eigenschaften; c) Instabilität der 
Versetzungsstruktur 
Die Autoren [Rom92, Rom93] und auch [Pan85] unterscheiden 4 charakteristische 









a) b) c) d)  
Abb. 3.48 Skalenniveaus von verformten Materialien [Rom02] 
 
a) mikroskopisches (atomares) Niveau mit charakteristischen Längen lmicro=110nm; 
b) mesoskopisches Niveau mit lmeso=Eb/t=0.11µm, wo E - Elastizitätsmodul, b – 
Burgersvektor, t – Gleitwiderstand; 
c) strukturelles Niveau mit lstruc=1100µm; 
d) makroskopisches Niveau mit lmacro100µm. 
Die Bewegung von den auf mesoskopischem Niveau 
operierenden partiellen Disklinationen (s. Abs. 3.4.3) 
trägt zur plastischen Verformung bei (s. Abs. 3.4.6). 
Besondere Bedeutung haben die Dipole von 
Partialdisklinationen, da ihre Bewegung als 
Hauptmechanismus der Rotationsdeformation, die in den 
Bereichen III-IV durch Desorientierungsbänder (DB) 
verläuft, betrachtet wird. Die Keimbildung von Disklinationsdipolen und entsprechend DB 
geschieht üblicherweise in der Nähe von Spannungskonzentratoren, wie z.B. Knoten von 
Korn- oder Subkorngrenzen [Gut02] (Abb. 3.49). 
Die Versetzung-Disklination-Kinetik beschreibt Romanov in folgenden 
Evolutionsgleichungen [Rom94, Rom02]: 







       (3.35) 




wo  und  - Versetzungs- bzw. Disklinationsdichten; F() – Bezeichnung der 
Versetzungsquellen; L()B2 – Beschreibung von der Versetzungsannihilation; M - 
Wechselwirkung zwischen Disklinationen und mobilen Versetzungen; Q() – Darstellung der 
Disklinationsannihilation. 
Die auf der Basis von Disklinationsbewegung entwickelten Modelle sind auch relevant, wenn 
der Verformungsprozess durch Zwillingsbildung ausgelöst wird [Mue00, Mue02]. 
 
Abb. 3.49 Generieren von 







 in Tomsk konzentrieren sich Kozlov und Koneva [Koz90, Kon84] auf den praktischen 
Aspekten, währenddessen sich Lychagin [Lyc05] mit den theoretischen Aspekten der 
Substrukturcharakterisierung beschäftigt. 
Kozlov und Koneva waren die Ersten, die zwei Keimbildungsmechanismen von 
Fragmentierung – den Eigenleitenden und den durch Korngrenzen Induzierten – betrachtet 
haben. Aus den TEM-Untersuchungen von gestauchten und gezogenen kfz-Metallen [Kon90] 
und Legierungen haben sie auch festgestellt, dass sich die Desorientierungen entlang der 
Fragmentgrenzen sprunghaft ändern, währenddessen die kontinuierlichen Desorientierungen 
zum Biegen und Drehen vom Fragmentinneren führen (s. Abb. 3.49). Die Autoren behaupten, 
dass sich der Beginn des Bereiches III (s. Abs. 3.2) durch Entstehung sowohl begrenzter als 
auch kontinuierlicher Versetzungsgrenzen mit diskreten Desorientierungen charakterisieren 
lässt (Abb. 3.50).  
Zufällige Verteilung
Gebinde und Knäuel









































Abb. 3.50 Substrukturevolution bei plastischer Verformung von Metallen und Legierungen 
[Kon96, See01] 
 
Nach der Autorenmeinung [Kon96] ist der Beginn des Bereichs III der Verfestigungskurve 
durch die Entstehung von Gruppen der Desorientierungsbänder, die als reine Dreh- oder reine 
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Kippgrenzen bezeichnet werden können, charakterisiert. Mit steigender Verformung 
bekommen die Grenzen auch Kipp- bzw. Drehkomponente hinzu. 
Die von  Koneva und Kozlov [Kon99] unterteilten verschiedenen Typen von 





a) b) c) d) e)





Abb. 3.51 Typen von Versetzungskonfigurationen [Kon99]: 
I. Ansammlungen: a) einzelne; b) multiple; 
II. Versetzungsgruppen: a) ungeordnete b) multiple c) polarisierte; d) teilweise geladene; e) 
geladene; 
III. Zellwände: a) ungeordnete ohne Desorientierung; b) geordnete ohne Desorientierung; c) 
desorientierte; d) unvollkommene Fragmentgrenze; e) perfekte Fragmentgrenze 
 
Im Bereich IV ist die Desorientierungsbandstruktur durch das ganze Probenvolumen 
verbreitet. Da die Akkumulationsgeschwindigkeiten von gesamter und überschüssiger 
Versetzungsdichte fast identisch sind, fasst man zusammen, dass die Annihilationsprozesse in 
Vordergrund treten und am Ende des Bereichs IV die Überschussversetzungen eines 
Vorzeichens dominieren. 
 
3.5.3 Mikrostrukturevolution nach Hansen 
Hansen und Mitautoren unterteilen die Verformungsstruktur in Blockstruktur und 
Zellstruktur. Man spricht über Versetzungsstrukturen, die sich während der Verformung zu 
den energetisch günstigen Positionen (low energy dislocation structures - LEDS) bewegen 
[Hug03]. Die treibenden Faktoren zur Entstehung von LEDS sind z.B. die Anzahl von 
gültigen Gleitsystemen, dreidimensionale Versetzungsbeweglichkeit [Han86] und 
Reibungsspannung. Man spricht dabei über zwei Typen von Versetzungsgrenzen – 
Zellblockgrenzen mit geometrisch notwendigen Versetzungen (GNBs, s. Abs. 3.3.4) und 
Zellgrenzen mit zufälligen Versetzungsgrenzen (IDBs). Dabei entstehen die GNBs bei 
inhomogener Verformung im Korninneren oder in der Nähe von Korngrenzen und Knoten 
[Han99].  
 57
Die Gruppe von Hansen untersuchte das breite Spektrum von bei RT kalt gewalzten (Ni, Cu), 
gestauchten (Al) und gezogenen (Al, Cu) Metallen [Han04, Han05] und hat festgestellt, dass 
im Bereich III die dichten Versetzungswände und Mikrobänder mit einem Winkel von 40° zur 
Walzrichtung gekippt sind [Han01], während die Evolution von Substruktur im Bereich IV 
die Zellblockgrenzen (lamellare Grenzen - LG) fast parallel zur Walzrichtung ausrichtet. 
Diese Grenzen haben Dreh- und Kippkomponenten, wenn sie den Gleitebenen folgen, und nur 
Kippkomponente bei nicht kristallographischem Charakter [Liu98]. 
Die Untersuchungen von Einkristallen [Han99] mit unterschiedlichen 
Ausgangsorientierungen und Vielkristallen von Al [Hug03] zeigen drei Typen von 
Verformungsmikrostrukturen (Abb. 3.52). Besonders für Typ 3 geht die Evolution von 
Abständen und Desorientierungen bei GNBs schneller als bei IDBs. 








Typ 1 Typ 3 Typ 2
Abb. 3.52 Drei Typen von Verformungsmikrostrukturen in gezogenen Al [Hug03] 
 
Analyse von kalt gewalzten Al-Kristallen zeigte, dass die mittlere Desorientierung bei IDBs 
ist proportional zu 10
MM   mit M0  1 und M1  0.5, und bei GNBs - 2/3 [Han01]. 
Die gewonnenen charakteristischen Werte werden für die Modellierung des 
Verformungsprozesses eingesetzt. Unter der Annahme, dass der Beitrag zur Festigkeit von 
GNBs und IDBs linear Additiv ist, berechnet man die Fließspannung  








      (3.36) 
wo 0 – Reibungsspannung, M – Taylor-Faktor, =0.24, b – Modul von Burgersvektor, G – 
Schermodul,  - Desorientierung über IDBs, (SV)GNB und (SV)IDB – Anteil von GNBs bzw. 
IDBs im Probenvolumen [Han04]. 
Der erste Term in (3.36) ist die Beständigkeit der LG, und der Zweite – die Fließspannung des 





3.5.4 Das Modell von Haasen 
Wie auch im Zellmodell von Mughrabi, betrachtet Haasen [Haa89] den Unterschied zwischen 
Stufen- und Schraubenversetzungen in den Zellwänden und im Zellinneren. Man geht davon 
aus, dass sich die Prozesse im Bereich IV bei hohen und bei mittleren und niedrigen 
Temperaturen unterscheiden, da die Immobilisierungs- und Erholungsmechanismen für die 
Schraubenversetzungen im Zellinneren und Stufenversetzungen in den Zellwänden 
unterschiedlich sein sollen. 
Das Modell beschreibt die Zellwände mit Stufenversetzungen als Strukturelemente, wo die 
Versetzungen erzeugt und immobilisiert werden. Bei den Wechselwirkungen von den aus 
Zellwänden emittierten Versetzungen kommt es zur Bildung von gleitungserschwerenden 
debris-Hindernissen. Haasen nimmt an, dass in den verschiedenen Zellen auch verschiedene 
Gleitsysteme tätig sind und somit die Schraubenkomponenten von Versetzungsringen stabile 
Strukturen (s. Abb. 3.53) bilden können, deren 
Schraubenanteile scharf sind und geringe innere 
Spannungen aufweisen, währenddessen die 
Stufenanteile diffus sind und sowohl geometrisch 
notwendige Versetzungen als auch redundante 
Versetzungen beider Vorzeichen enthalten. 
Es wird vermutet, dass die Fließspannung nur 
durch hervorgerufene innere Spannungen von 
den zellinneren Versetzungen und den 
Stufenversetzungen in Zellwänden  
 cc Gb    und ee Gb         (3.37)  
und ihre entsprechende Anteile beeinflusst wird. Die Abgleitung wird hauptsächlich von den  
zellinneren Versetzungen getragen. 
Bei mittleren und niedrigen Temperaturen am Ende des 
Bereichs III gleichen sich die Verfestigung (Akkumulation 
von Versetzungsringen) und Entfestigung (dynamische 
Erholung) im Zellinneren aus, während die Verfestigung in 
den Wänden durch Akkumulation von Stufenversetzungen 
eine dominante Rolle spielt. 
Argon und Haasen haben in ihrem Modell [Arg93] die 
Kopplung zwischen dem Anstieg der Desorientierung und 
 
Abb. 3.53 Zellblockstruktur nach [Nix85]
 
Abb. 3.54 Model von 
Desorientierungsbänder nach 






der Verfestigung im Bereich IV vorgeschlagen. Sie gehen davon aus, dass die nah zur 
Fragmentgrenze liegende Versetzungen gegenseitigen Vorzeichens (Abb. 3.54, a) sich nicht 
vollständig kompensieren können und die gewisse Desorientierung, die Druck- bzw. 
Zugspannungen in benachbarten Fragmenten hervorruft, zurückbleibt. Später hat Seefeldt 
[See01] diese Aussage in Terme von partiellen Disklinationen umgesetzt (Abb. 3.54, b).   
Eine allumfassende Übersicht  von vielen mesoskopischen Modellen wurde in Dissertationen 
von Pantleon [Pan96] und Seefeldt [See00] gegeben. 
 
3.5.5 Modell der Subgefügeentwicklung bei Kaltumformung von Seefeldt   
       Das Modell beschäftigt sich mit der Beschreibung der Substrukturentwicklung bei 
Kaltumformung mit der Zeit oder dem Umformgrad und soll die experimentell beobachteten 
Elementarprozesse (Generierung, Bewegung und Vernichtung) oder Reaktionsmechanismen 
von Versetzungen und Disklinationen widerspiegeln. Das Modell konzentriert sich auf die 
Beschreibung der durch Verformung entstandenen Fragmentstruktur und nimmt die 
Zellstruktur als Ausgangspunkt an unter Berücksichtigung der vernachlässigbar kleinen 
Versetzungsdichte im Zellinneren. Die Substrukturevolution wird durch das System von 
Differentialgleichungen für die Dichte der immobilen Versetzungen in Zellwänden, der 
mobilen Disklinationen an den Spitzen der begrenzten Versetzungsgrenzen und die 
immobilen Partialdisklinationen in Knoten von Fragmentgrenzen beschrieben. 
Für die durch Einfang und Annihilation mit mobilen Versetzungen entstandene Zellstruktur 
wird mit folgenden Parametern modelliert [Pan95]: Einfang von mobilen Schrauben- und 



















2       (3.38) 
Annihilation von Schraubenversetzungen durch Doppelquergleitung (3.39) und 
































, 22           (3.40) 
Hier bedeutet Pc die Wahrscheinlichkeit des Einfangens einzelner Versetzung durch eine 
Zellwand - s.g. Immobilisierungswahrscheinlichkeit, dc den Abstand zwischen den 
Zellwänden, wc – Dicke der Zellwand, DSD – Koeffizient der Selbstdiffusion, cth – 
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Konzentration von thermischen Leerstellen, ye bzw. ys,eff  - effektive Vernichtungslänge der 
Stufen- bzw. Schraubenversetzung. 
Die Kinetik der Keimbildung von Fragmentgrenzen ist mit dem Prozess der 
Doppelquergleitung (DQG) verbunden und stellt das Generieren von Gruppen von 













     (3.41) 
p – Dichte von Partialdisklinationen (in m/m3), nCS – Dichte von potenziellen Orten der 
DQG, fact – Antei der Orte der DQG, die aktiviert werden,  Lloop – Gesamtlänge der im DQG-







2         (3.42) 
wo eff – effektive Spannung meff Gb    (m – Dichte von mobilen Versetzungen), lf – 
mittlerer freier Gleitweg mobiler Primärversetzungen im Wald von sekundären Versetzungen. 
Für die Beschreibung der Koeffizienten fact, 10 hhhf   und Lloop werden folgende Schritte 
unternommen: 
a) Identifizierung der DQG verursachenden Hindernissen; Es wird angenommen, dass 
die DQG mit einfacher Quergleitung (QG), die durch punktartige Hindernisse, z.B. 
Wechselwirkungsfolgen zwischen mobilen Schraubenversetzungen und Versetzungswald, 
verursacht wird,  beginnt. Dabei ist die Generierungsrate von DQG-Orten vom mittleren 
Laufweg der mobiler Versetzung lf, der Dichte der mobilen Versetzungen m,p und der 









dn          (3.43) 
b) Die Modellierung des DQG-Prozesses wird durch Unterteilung des DQG-Prozesses in 
zwei voneinander unabhängigen QG-Prozessen durchgeführt und beschreibt die 
Wahrscheinlichkeit der Rückkehr des Schraubenversetzungssegments in eine primäre 
Gleitebene. Diese Wahrscheinlichkeit ist unabhängig vom Abstand h zwischen Anfangs- und 











CS exp         (3.44) 
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c) Bestimmung der Zeitkomponente der DQG. Bezeichnet die Zeit, die Versetzung 
braucht um die Zelle durchzuqueren  
 cref dt   mit 
tot
c
Kd   - Zellgröße, K – Holt-Konstante, tot – gesamte 
Versetzungsdichte; 
d) Bildung der Frank-Read-Quelle in der zweiten primären Gleitebene, was zum 
Schließen der Schraubenversetzungssegmente in neuer und alter parallelen Gleitebene führt. 
Die minimale kritische Distanz zwischen Gleitebenen bei DQG, die nötig ist, um die neu 
entstandene Versetzungsschleifen wieder in eine parallele Gleitebene zurückkehren zu lassen, 
beträgt  





Gbh          (3.45) 
e) Es ist nötig, dass der Abstand zwischen zwei parallelen Gleitebenen bei DQG klein 
genug bleibt und die damit verbundene Desorientierung genug groß ist, um durch die 
hervorrufenden Spannungen mobile Versetzungen einzufangen. Das Koeffizient 
10 hhh
f  wird 






















CShhh    (3.46) 
Geht man davon aus, dass die in Knotenpunkten von Fragmentgrenzen sitzenden  




1          (3.47) 
ermittelt [See03]. 
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4. Experimentelle Untersuchungen   
4.1 Probenmaterialien und Charakterisierung der Ausgangszustände 
Für die Untersuchungen wurden Fe-Si- (3.05 at.% Si) und Ni-Einkristalle (Fa. MaTecK, 
Reinheitsgrad von 99,999%)  
ausgewählt, um den Einfluss der Verformung 
auf Werkstoffe sowohl mit krz- (Fe-Si), als auch 
mit kfz-Gitter (Ni) zu erforschen, die bei 
Raumtemperatur mit den folgenden Parametern  
Fe-Si =0.09, 0.22, 0.45 und 0.50 
Ni =0.1, 0.22, 0.3 und 0.54 
und mit einer Umformgeschwindigkeit 
von 310 gestaucht wurden.  
Die (001)-orientierten Ausgangsproben hatten zylindrische Form mit einem Durchmesser von 
10 mm und einer Höhe von 15 mm. Um die Substrukturinhomogenität der gestauchten Proben 
entlang der Stauchachse zu untersuchen, wurden sie in unterschiedlicher Höhe senkrecht zur 
Stauchachse elektroerosiv so getrennt, dass von folgenden Probenbereichen die Information 
aufgenommen werden könnte (s. Abb. 4.1): 
 im Fall von Fe-Si die Oberfläche (1) und die Mitte (4) der Probe; 
 im Fall von Ni die Oberfläche (1), ein Drittel (1/3a) und zwei Drittel (2/3a) von der halben  
   Höhe, und die Mitte der Probe (4). 
Alle getrennten Proben wurden mit Schleifpapier (bis zur Körnung 4000) geschliffen und 
schließlich elektrolytisch poliert, um die beim Schleifen verformte Schicht zu entfernen. 
Für die TEM-Untersuchungen wurden dünne Scheibchen aus dem oberflächennahen Teil und 
der  Mitte der Proben elektroerosiv entnommen.  
Auf die gleiche Weise wurden auch bei RT gewalzte  
 grobkristalline Proben von  – Eisen (bis zu =89%) und  – Titan (bis zu =76% )   
und  
 einkristalline Kupferproben (10x29x60mm) mit einem Reinheitsgrad von 99.99% der Firma 
Goodfellow, die eine [111]-Ausgangsorientierung zur Walzrichtung hatten und bis zu =95% 












4.2 Auswertung von Fließkurven 
Die Stauchversuche wurden am Institut für Metallkunde der TU Bergakademie Freiberg an 
der Prüfmaschine MTS 810 der Fa. Materials Testing Systems (Kraftbereich 250 kN) 
durchgeführt. Die Stauchrichtung für alle Proben kongruierte mit der (002)-orientierten 
Zylinderachse. Auf diese Weise wurden alle Einkristalle auf Mehrfachgleitung orientiert.     
Da die typischen -Kurven den Nachteil haben, dass sie sich auf den erreichten 
Umformgrad   beziehen, der von der Vorgeschichte der Verformung abhängt, stellt die 
Kocks-Mecking-Auftragung [Mec81] (d/d über , Abb. 3.3) eine bessere Möglichkeit 
dar, die Veranschaulichung des Umformverhaltens zu betrachten (s. Abs. 3.3). Sie ist von der 
Formänderung  abhängig.  
Seit Beginn der 80er Jahre konnte sich eine Unterteilung der Einkristallverformung in fünf 
Bereiche durchsetzten (s. Abs. 3.1). 
In Abb. 4.2 sind die Fließkurven  = f() und der Kocks-Mecking-Plot für gestauchte Ni-
Einkristalle aufgetragen. Man erkennt deutlich drei charakteristische Bereiche (II, III und IV). 
 
Abb. 4.2 Fließkurven (a) und Kocks-Mecking-Plots (b) des bei Raumtemperatur gestauchten 
einkristallinen Nickels 
 
Die Kocks-Macking-Plots der Ni-Einkristalle belegen, dass bei   0.3 der Übergang  
zwischen den Bereichen III und IV erreicht wurde. Ausgerechnet dort kann man den 
beträchtlichen Einfluss der Rotationsmoden der plastischen Verformung auf die Substruktur 
von verformten Proben erwarten. Die qualitative und quantitative Analyse von Defekten 
dieser Art kann in erster Linie durch Feinstrukturanalyse ermöglicht werden. 










































































Abb. 4.3 Fließkurven (a) und entsprechende Kocks-Mecking-Plots (b) von gestauchten 
einkristallinen Fe-Si – Proben. 
 
Der Vergleich der Fließkurven von Ni und Fe-Si zeigt ganz deutlich, dass das E-Modul in 
[002]-Richtung wesentlich größer bei Fe-Si (krz), als bei Ni (kfz) ist. Außerdem lässt sich bei 
der Verformung der Fe-Si-Einkristalle gut die Streckgrenze erkennen, die unter anderem für 
niedrig legierte Stähle typisch ist (s. z.B. [Cot48]). Ähnlich zu den Kohlenstoffatomen im 
Stahl bilden Si-Atome im Fe-Si die Hindernisse für die Versetzungsbewegung. Aus diesem 
Grund sieht die Bereich III der Verfestigungskurve von Fe-Si sehr schmal aus (Abb. 4.3 
rechts), da gerade in diesem Bereich die durch Versetzungsaufstauchung akkumulierte 








5. Grundlagen und Methodik der Subgefügeanalyse  
      5.1 TEM – Untersuchungen  
        
Die TEM-Analyse wurde als eine wesentliche Methode zur Charakterisierung von 
Disklinationskonfigurationen gewählt. Sie ist ein Werkzeug, welches eine qualitative und 
quantitative Beschreibung von Morphologie, Kristallographie und Zusammensetzung 
kleinster Gefügeelemente (bis hin zur atomaren Ebene) erlaubt. Es kann z. B. zur Lösung 
folgender Fragestellungen eingesetzt werden:  
 Charakterisierung von Defekten (Versetzungen, Stapelfehler) und Defektstrukturen 
(Zellblocke, Fragmente), und die Bestimmung der Verteilung und Dichte der Defekte 
 Verteilung und Größe von Ausscheidungen, Partikeln und Hohlräumen bis herab zu 
den Größen von wenigen Nanometern 
 Analyse unterschiedlicher Phasen, Darstellung der Verteilung unterschiedlicher 
Elemente 
 Morphologie, Dicke und Grenzflächeneigenschaften von dünnen Schichten 
Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich ausschließlich mit der qualitativen und quantitativen  
Charakterisierung von den im Punkt  geordneten Defekten und Defektstrukturen. Dazu 
gehören: 
 lokale Orientierungsmessungen von in der Nähe des Defektes liegenden 
Probenbereichen; 
 Berechnung der von Versetzungswänden und Mikrobändern hervorgerufenen 
Desorientierungen; 











5.1.1 Beugung von Elektronenstrahlen 
Generell gibt es zwei Möglichkeiten, das Beugungsbild zu registrieren (Abb. 5.1, a): 
1) mit nahezu parallelem Primärstrahl und eventuell SAD-Blende zur Erzeugung von 
Punktdiagramm (Abb. 5.1, b)5; 
2) mit einem auf einen kleinen Bereich der Probe fokussierten konvergenten Primärstrahl 













Abb. 5.1 Entstehung von Beugungsmuster auf dem Mikroskopbildschirm (a), Punktdiagramm 
(b) und Kikuchi-Muster (c) bei der Elektronenbeugung 
 
Die Kristallorientierung bzw. Strahlrichtung 0B

 lassen sich mit Hilfe von drei 
Beugungsvektoren 1q
 , 2q
  und 3q
 , die aus dem Punktdiagram bestimmt werden sollen, mit 






















        (5.1)  
Wegen der niedrigen Genauigkeit ist diese Methode für die Charakterisierung der lokalen 
Orientierungsänderungen ungeeignet und kann hauptsächlich nur als Hilfsmittel für die 
Vorbestimmung der Orientierung genutzt werden. 
Wenn der durchstrahlte Probenbereich relativ dünn ist, wird die CBED-Methodik 
angewendet, die die beste Möglichkeit für die Bestimmung der Orientierungen bzw. der 
                                                 
5 Bild stammt aus eigenen Untersuchungen 
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Desorientierungen in Blockstrukturen der verformten Kristalle bietet. Dabei entsteht das 
Muster von Kikuchi-Linien, die bei der Bragg-Reflexion von vorher unter kleinem 
Energieverlust inelastisch gestreuter Elektronen erscheinen [Ale97]. 
Die Geometrie der Kikuchi-Linien wird in der Abb. 5.2 gezeigt. Findet in dem Punkt P ein 
inelastischer Streuprozess statt, der eine Änderung der Elektronenwellenlänge hervorruft, 
wirkt P als Quelle einer Streuwelle, deren Amplitude mit zunehmender Abweichung von der 

















Abb. 5.2 Entstehung der Kikuchi-Linien. 
a) Die um die Vorwärtsrichtung rotationssymmetrische Richtcharakteristik der in P inelastisch 
gestreuten Elektronen; b), c) Bragg-Reflexion der inelastisch gestreuten Elektronen an 
Vorder- bzw. Rückseite der Netzebenen; d) Alle Strahlen auf einem Kegelmantel um die 
Netzebenennormale N erfüllen die Bragg-Bedingung. 
 
Da die Wellenlänge wenig geändert ist, werden die inelastisch gestreuten Elektronen von den 
gleichen Gitterebenen reflektiert wie die elastisch gestreuten. Werden die Bragg-Bedingungen 
für eine bestimmte Atomebene erfüllt, so werden die mit der Primärstrahlrichtung verknüpfte 
inelastisch gestreute Elektronen, wie die elastisch gestreuten, von der Vorderseite der Ebenen 
reflektiert (Strahl AB in Abb. 5.2, b). Ein Teil von den in Richtung PC inelastisch gestreuten 
Elektronen sowie ein Teil der von der Vorderseite reflektierten Elektronen wird nun an den 
Rückseiten der hkl-Ebenen braggreflektiert und zurück in die Vorwärtsrichtung gebeugt 
(Strahl CD, Abb. 5.2, b,c). Da mehr Elektronen aus Vorwärtsrichtung in die Richtung B 
umgeleitet werden als Elektronen die aus der Richtung C in die Vorwärtsrichtung kommen, 
bedeutet dies: in Richtung B entsteht eine Intensitätszunahme im Vergleich zur Umgebung, in 
Richtung D eine Intensitätsabnahme [Ale97]. 
Während der Beugung an den Gitterebenen bilden die gebeugten Elektronen in Kontinuum 
die Beugungskegel – s.g. Kosselkegel (Abb. 5.2,d), da die Bragg-Bedingungen für alle im 
Kegelmantel liegenden Richtungen erfüllt sind. Die Spuren von Kosselkegel auf 
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Abbildungsebene sind nahezu gerade Linien bzw. Kikuchi-Linien, da die Wellenlänge von 
Elektronen sehr klein ist, und damit zum großen Öffnungswinkel des Kegels führt. Ein Paar 
von Kikuchi-Linien bezeichnet man als ein Kikuchi - Band. Die Breite des Kikuchi - Bandes 
ist vom Braggwinkel und der Kameralänge – Abstand zwischen der Probe und 




        (5.2)  
mit B – Breite der Kikuchi-Band, mm; d – Netzebenenabstand, nm; n - Reflexionsordnung,  
- Wellenlänge, die von Beschleunigungsspannung U abhängig ist (U*-relativistische 








  221 cm
eUUU
e
*      (5.3) 
h=6.626075510-34 Js – Planksches Wirkungsquantum; 
me=9.109389710-31 kg – Elektronenruhemasse; 
e=1.6021773310-19 C – Elementarladung; 
c=2.99792458108 m/s – Lichtgeschwindigkeit. 
und bei 200 keV gleich 2.50793 pm ist. 
 
Hell- und Dunkelfeldabbildung 
Das Einfuhren einer Objektivblende variabler Große in der hinteren Brennebene der 
Objektivlinse ermöglicht nur im bestimmten Winkelbereich gestreute bzw. gebeugte 
Elektronen zur Bildebene passieren und damit die Beugungskontraste zu steigern. Durch das 
Verschieben der Objektivblende wird zwischen Hell- und Dunkelfeld-Modus unterschieden.  
Die Hellfeldabbildung nutzt den direkten Elektronenstrahl und die Dunkelfeldabbildung den 
gestreuten Strahl nach Durchgang durch die Probe (Abb. 5.3). Die Dunkelfeld-Bilder haben 
normalerweise einen höheren Kontrast als die Hellfeldbilder, sind aber viel schwächer in der 
Intensität, da die Anzahl der gebeugten Elektronen kleiner ist, als die vom Primärstrahl. Man 
benutzt die Dunkelfeldabbildung, um die Orientierungsverteilungen von kristallinen Phasen 
besser darzustellen. Dabei unterscheidet man zwei Typen von Dunkelfeldabbildung: mit und 
ohne Kippen des Primärstrahls. Bei der zentrierten Dunkelfeldabbildung (Abb. 5.3, c) wird 
der einfallende Elektronenstrahl so gebeugt, dass der gebeugte Strahl zentriert wird und 
entlang der optischen Achse verläuft.  
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Primärstrahl Optische Achse Gebeugter Strahl 
2 










Abb. 5.3 Zwei fundamentale Abbildungsmethode im TEM: a) Hellfeldabbildung; b) 
Dunkelfeldabbildung; c) zentrierte Dunkelfeldabbildung 
Der Vorteil dieser Abbildungsform besteht darin, dass die Abbildungsfehler vermieden 
werden, da der gebeugte Strahl entlang der optischen Achse verläuft. In der „normalen“ 
Dunkelfeldabbildung liegt der gebeugte Strahl außerhalb der optischen Achse, somit treten 
Abbildungsfehler auf. 
 
5.1.2 Kontrastentstehung im TEM  
Der Bildkontrast im TEM entsteht dadurch, dass die Intensität der elektromagnetischen 
Wellen, die CCD-Kamera oder Mikroskopbildschirm erreichen, für die verschiedenen 
Probenbereiche unterschiedlich ist. Die Ursachen dafür sind unterschiedliche Probendicke 
(Dickekonturen), unterschiedliche Atommassen, Gitterdefekte und unterschiedliche 
Orientierung des Kristallgitters durch Folienkrümmung (Biegekonturen). Beim Durchstrahlen 
der Probe werden Elektronen elastisch und inelastisch gestreut und absorbiert. Für die 
Kontrastentstehung an kristallinen Objekten spielt die Elektronenbeugung eine entscheidende 
Rolle.     
Generell ist die Analyse von Intensität des gebeugten Strahles nicht einfach, weil man immer 
unter Berücksichtigung der so genannten „dynamischen Beugung“ alle Berechnungen 
durchführen soll. Man spricht dabei über die dynamische Theorie der Elektronenstreuung, die  
Effekte von mehrfacher Strahlreflektion betrachtet und die Interferenz vom primären und 





 Rechnergestützte Kontrastberechnungen 
Die Beugungskontrastberechnungen für ideale 
und reale Kristalle werden folgendermaßen 
ausgeführt: 
 der Kristall wird in Spalten geteilt, deren 
Querschnitt klein ist und die parallel zu 
Primärstrahl (Achse z, Abb. 5.4) orientiert sind; 
es wird angenommen, dass die Beugung in 
benachbarten Spalten unabhängig erfolgt. 
Die entsprechende Amplitudenänderungen von primärer und gebeugter Welle (0 bzw.g) im 
Spaltenelement dz können mit zwei HOWIE – WHELAN - Differentialgleichungen 









0 2exp  











0         
wobei g – charakteristische Länge für Reflektion hklG

, so genannte Extinktionslänge; r - 
Funktion von Atomverschiebungen; hklG

 - Vektor des reziproken Gitters. 
Die Lösung des Gleichungssystems (5.4) ermöglicht die Intensitätsbestimmung vom primären 
2
00 I   und gebeugten 2ggI   Strahl auf unterer Kristalloberfläche. Die Intensität I0 
bestimmt den Kontrast des Hellfeldbildes, und Ig – den Kontrast des Dunkelfeldbildes.   
Mit Hilfe von der „RUNGE-KUTTA-Methode 2. Art“ kann man die Differentialgleichungen 
(5.4) numerisch lösen. Dementsprechend kann die Lösung von Differentialgleichung 
dy/dx=f(x,y) als Reihenfolge von yi-Werten  
 43211 226






























Abb. 5.4 Schema von Spaltenmethode bei 





































eff ss  der effektive Erregungsfehler ist. 
Diese Intensität ist periodisch und kann in zwei unabhängige Variablen t und seff geteilt 
werden. Wird dabei die s (und somit seff) geändert, während t konstant bleibt, spricht man über 
die Biegekonturen. Ebenso bei einem konstanten s-Wert und einer Änderung von t bekommt 
man als Resultat die Keilinterferenzen. 
Wenn man die Formel (5.6) betrachtet, stellt man fest, dass die t-Variable nicht der 
Foliendicke entspricht, sondern die aktuelle Distanz, die der gebeugte Strahl zurückgelegt hat, 
darstellt. 
Die Gleichung (5.6) zeigt auch, dass die Intensität eines primären I0 und gebeugten Ig Strahls 
in Abhängigkeit von t oszillieren (s. Abb. 5.5, a). Diese Oszillationen von I0 und Ig führen 
dazu, dass die Interferenzen (Intensitätsminima und -maxima) entstehen, die als 
Keilinterferenzen bekannt sind.  
 
Abb. 5.5 Für eine keilförmige Folie (b) wird die Aufspaltung der Konturen auf dem 
Bildschirm (c) durch den Keilwinkel und die Extinktionslänge bestimmt.  
 
Wenn die Probe keilförmig ist (Abb. 5.5, b), sieht man auf dem Mikroskopbildsschirm ein 
Muster von aufeinander folgenden hellen und dunklen Konturen, die sowohl auf einer 

















 Biegelinienverlauf als Zeichen vom Verzerrungsfeld 
Bei der Verbiegung der TEM-Folie kommt 
es dazu, dass nur einige von den 
ursprünglich parallel ausgerichteten 
Atomebenen die Bragg-
Reflektionsbedingungen erfüllen, was zur 
Entstehung von so genannten Biegekonturen 
(nicht Extinktionskonturen) führt.   
Die TEM-Folie (Abb. 5.6) ist so 
ausgerichtet, dass die hkl-Ebenen in der 
Mitte des Bildes exakt parallel zum 
Primärstrahl sind und immer senkrecht zur 
Probenoberfläche liegen, selbst wenn die Folie gebogen ist. Dabei ist die Folienbiegung 
gleichmäßig, so dass sich die hkl-Ebenen (Punkt A) und die lkh -Ebenen (Punkt B) gerade in 
Bragg-Lage befinden.  Die entsprechenden Reflektionen auf dem Mikroskopbildschirm liegen 
in Punkten G bzw. –G, und zwar bezüglich des Primärstrahls gegenüber. Im Fall dass  die 
Folie nach unten gebogen wäre, lägen die Reflektionen auf der gleichen Seite wie die 
entsprechenden hkl-Ebenen. Diese Reflektionen sehen auf dem Schirm des Mikroskops als 
zwei dunkle (Hellfeldkontrast) oder zwei helle (Dunkelfeldkontrast) Linien aus und bilden 
damit die Biegekonturen. Die entsprechenden lkh 222  -Konturen verlaufen parallel 
dazu (Punkte 2G und -2G).  
Die Biegekonturen sind echte Amplitudenkontraste, keine Phasenkontraste. Man erkennt sie 
bei dem Probenkippen im TEM – da sie auf keine bestimmte Stelle fixiert sind wandern  
hierbei über die Probe.  
a)  b)  c)  
Abb. 5.7 Bewegung von Biegelinien A bei dem Probenkippung -2.4° (a), -1,2° (b) und 0° (c) 
in der Nähe einer Partialdisklination B mit =2,6°6.   
                                                 
6 Diese Bilder entstanden bei der Untersuchung von bis zu =1bei Raumtemperatur gestauchter CuZn23-Probe  
 
Abb. 5.6 Entstehung von Biegekonturen 
G -G 0 
s±g<0 
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Die Sensibilität des Elektronenstrahls zur Folienbiegung kann genutzt werden um die 
besonders gebogenen Probenbereiche zu lokalisieren. Solche Bereiche werden durch die 
weitreichende Felder der Defekten beeinflusst. Da die Disklinationen im Vergleich zu den 
Versetzungen und Punktdefektclustern erhöhte Verzerrungsenergien aufweisen, führt die 
Probenkippung und die damit verbundene Biegelinienbewegung zu den deutlichsten 
Kontraständerungen beim Passieren der Biegekonturen von Probenbereichen mit 
Disklinationen [Kle02]. Solche Wechselwirkungen zwischen den Biegekonturen und einer 
Partialdisklination zeigt die Abb. 5.7.  Man sieht, dass die Konturen in der Nähe von 
Disklination gebogen werden. Dieser Effekt wird für die vorläufige Bestimmung der Lage 
solcher Defekten genutzt, die danach mittels Kikuchi-Diagramen quantitativ untersucht 
werden.  
 
5.1.3 Analyse von Partialdisklinationen 
Die Desorientierungen zwischen angrenzenden Bereichen werden im Wesentlichen von der 
Dichte der Überschussversetzungen in den Versetzungswänden bestimmt (s. Abs. 3.5.2). In 
der Literatur wurden  theoretische Überlegungen zu den verschiedenen Möglichkeiten  bei der 
Wechselwirkung zwischen solchen Grenzflächen dargelegt. Daraus wurden die 
Konsequenzen für den Spannungszustand der verformten Proben abgeleitet. Es wurde 
theoretisch vorausgesagt [s. z.B. Rom03, Ryb86], dass in einer Zellblockstruktur zwei Typen 
von Knoten der Grenzflächen existieren können – die kompensierten und unkompensierten 
Knoten. Die Abb. 5.8a zeigt die schematische Darstellung von solchen durch drei 
Grenzflächen AO, BO und CO gebildeten Knoten. Diese drei Grenzflächen trennen drei 








a) b)  
Abb. 5.8 Schematische Darstellung unkompensiertes Knotens mit einzelnen 
Desorientierungen 1, 2, 3 und resultierendem Frankvektor   
 
Spricht man über einen unkompensierten Knoten, bedeutet es, dass die Summierung aller 
Desorientierungen um den Knoten (Abb. 5.8, b) die Bedingung (5.7) erfüllt (im Gegensatz 
zum kompensierten Knoten):   
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0  i         (5.7) 
In diesem Fall ist der unkompensierte Knoten eine Quelle von weit reichenden 
Verzerrungsfeldern, die sich als Partialdisklinationskonfigurationen identifizieren lassen.  
Die charakteristischen Parameter der Disklination sind der Linienvektor  l und der 
Frankvektor   (s. Gl. (5.7)). Der Typ der Disklination wird durch die 
Überschussversetzungen in der Versetzungswand definiert und kann aufgrund des Winkels 
zwischen dem Frankvektor und dem Linienvektor l von Disklination festgestellt werden. 
 
5.1.4 Experimentelle Durchführung von lokalen Orientierungsbestimmungen  
Für die experimentellen Untersuchungen der vorliegenden Arbeit standen zwei Transmis-
sionselektronenmikroskope zur Verfügung:   
    ein TEM Phillips CM30 (Beschleunigungsspannung 200 kV und 300kV), das mit einer 
       LaB6 – Katode und Doppelobjektivlinse ausgestattet wurde, und   
     ein hochauflösendes analytisches Feldemissions - TEM JEM 2010FEF 
(Bescheunigungsspannung 200kV) mit Punktauflösung 0.19 nm, Linienauflösung 0.10, 
digitaler Bildverarbeitung und Nanoanalytik (EDX und EELS).  
Das TEM Phillips CM30 ermöglicht im Mikrodiffraktionsregime die Registrierung des 
Kikuchi - Musters mit einem Konvergenzwinkel < 5 mrad und einer Auflösung viel kleiner 
als 20nm [Kle02].  Mit diesem Mikroskop wurden in erster Linie Übersichtsaufnahmen 
gemacht, da es im Vergleich zum JEM 2010FEF, das ab 5kX-Vergrößerung arbeitet, auch 
kleinere Vergrößerungen erlaubt. Außerdem wurden in diesem Mikroskop magnetische 
Proben untersucht, was im JEM 2010FEF schwieriger wäre (spezieller Halter für die 
magnetischen Proben ist erforderlich). 
Das TEM JEM 2010FEF bietet im Vergleich mit CM30 verbesserte Abbildungsmöglichkeiten 
dank energiedispersiver Filterung von inelastisch gestreuten Elektronen. 
Sowohl Übersichtsbilder, als auch Kikuchi-Diagramme wurden mit Image Plates 
aufgenommen und mittels eines Image Plate Scanners [Dit00] ausgelesen. 
Bei den Orientierungsmessungen wurde mit der Kameralänge L 200..700 mm gearbeitet, um 
die besten Bedingungen für die Orientierungsbestimmung zu erreichen, weil bei größeren 
Kameralängen nur ein kleiner Ausschnitt von Kikuchi-Linien auf den Image Plates sichtbar 
wäre. 
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Da die Kikuchi-Diagramme bei fokussierten konvergenten Strahlen entstehen und die Lage 
des Primärstrahl - Spots  in der Nähe von 
Grenzflächen des Knotens als notwendige Bedingung 
für die genauere Orientierungsbestimmung ist 
[Kle99], sollte man bei relativ hohen 
Vergrößerungen arbeiten. Um die von der 
Grenzfläche (Versetzungswand) hervorgerufene 
Desorientierung später zu bestimmen, muss man die 
Kikuchi-Diagramme von beiden Seiten der Versetzungswand messen (Abb. 5.9). Dabei 
besteht das Problem, dass die starken Spannungsfelder um solch eine Versetzungswand 
schlechtere Kontraste von Kikuchi-Linien verursachen, was in manchen Fällen die 
Orientierungsbestimmung wesentlich erschwert. 
Die Berechnung der lokalen Desorientierung zwischen benachbarten Bereichen A und B 
(Abb. 5.9) kann mit Hilfe der Desorientierungsmatrix TAB, welche die Drehung zweier mit A 
und B verbundenen lokalen Koordinatensystemen ineinander beschreibt (5.8), durchgeführt 
werden. Dabei werden diese lokalen Orientierungen im Koordinatensystem des Mikroskops 
durch Orientierungsmatrizen TMSA und TMSB definiert.    
MSB
T
MSAAB TTT          (5.8) 
Bei kleinen Verschiebungen des Kikuchi-
Patterns kann man die resultierenden 
Desorientierungsmatrizen als das Ergebnis 
zweier hintereinander folgender Drehungen um 
die Achsen [u1v1w1]S und [u2v2w2]S bestimmen 
[Kle02a]. Diese Achsen ermittelt man bei der 
Indizierung des Punktdiagramms (s. auch Abb. 
5.1, b). Ein Beispiel dazu zeigt Abb. 5.10. Hier 
wurden nur Teile 1 und 2 des gesamten 
Kikuchi-Diagramms dargestellt. 
Die resultierende Desorientierungsmatrix Tdiskl 














ABdiskl TT        (5.9) 
Bei unkompensierten Knoten soll Tdiskl  0 (s. auch (5.7)) sein. 
 
Abb. 5.9 Messungen der Kikuchi-
Diagramme um den Knoten K 
















Bei einer Anordnung mehrerer Disklinationen in einen Dipol oder einen Quadrupol ergibt 














disklMultipol TT       (5.10) 
Das Verhältnis TMultipol  0 folgt aus der Bedingung, dass die weitreichenden 
Verzerrungsfelder sich von einzelnen Disklinationen bei Anordnung in Multipole abschirmen 
sollen. 
 
 Bestimmung von  Orientierungsmatrizen aus TEM – Kikuchi – Diagrammen  
Für die Bestimmung der Orientierungsmatrix der einzelnen Messpunkte wurde die in [You73] 
beschriebene und für den Fall von Disklinationen ergänzte Methodik verwendet. Sie besteht 
aus drei Schritten. 
 
 
Abb. 5.11 Die Achsen des Basis- XYZ  
und des Beugungsbildkoordinatensystems 
Abb. 5.12 Zusammenhang zwischen Proben-, 
Beugungsbild- und Basiskoordinatensystem 
 
 Auswahl des orthogonalen Basiskoordinatensystems. Als ZB wählt man die zum 
Primärstrahl antiparallele Achse aus (Abb. 5.12). Die XB und YB Achsen werden parallel zu 
den Seiten des Fotonegativs oder der Imageplates (des Bildes) eingerichtet. Dieses 
Basiskoordinatensystem positioniert man im geometrischen Zentrum des Bildes (Abb. 5.11 

















 Festlegen der orthonormalen Achsen im Beugungsbild(Beugungsbildkoordinatensystem). 
Es wird sowohl die beliebige Zonenachse (Beispiel in Abb. 5.11 zeigt [114]-Zonenachse, und 
Z in Abb. 5.12) als auch die zu ihr gehörige Ebene S ausgewählt. Diese Zonenachse und die 
zur Ebene S senkrecht liegende Richtung, werden entsprechend als die ZP- und XP-Achse 
bezeichnet. Die dritte Achse ermittelt man aus einem Kreuzprodukt von ZP und XP. Die 
Kristallachsen      321321321 ,, zzzzyyyyxxxx ppp   , wo xi, yi und zi (i=1..3) – 











































      (5.11)  
 Berechnung der Orientierungsmatrix durch die Drehung des 
Beugungsbildkoordinatensystems ins Basiskoordinatensystem. Dies wird durch drei 
aufeinander folgende Drehungen , ,  um X´P, Y´P, ZB erreicht (Abb. 5.12). Für kleine 
Abstände zwischen der Zonenachse und dem Primärstrahl-Spot können die Winkel  und  
direkt aus ihren Distanzlängen auf dem Bild bestimmt werden. Die Konvertierung der Distanz 
zum Winkel geschieht in diesem Fall durch die Verwendung des Kalibrierungsfaktors K, 
dessen Wert aus der Distanz D zwischen zwei bekannten im Bild liegenden Zonenachsen a  
und b















       (5.12)  
Es ist aber sehr wahrscheinlich (besonders bei größerer Kameralänge und bei in der Nähe 
vom Primärstrahl-Spot liegenden hochsymmetrischen Polen), dass zur Berechnung nur 
einzelne Zonenachsen im Beugungsbild ermittelt werden können. In diesem Fall werden die 
Winkel  und  unter Berücksichtigung der Kameralänge L des Mikroskops berechnet 
[You73]: 
 LDarctg  sin    LcosDarctg      (5.13) 
wobei D -  Abstand zwischen Primärstrahl-Spot und bekannter Zonenachse;  - Winkel 
zwischen Projektionen von Xp und Zp; L – Kameralänge, mm. Die Kameralänge wird beim 
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Justieren des Mikroskops eingestellt und lässt sich für indizierte Kikuchi-Diagramme durch 
Berücksichtigung von mehreren Kikuchi-Bändern mit der Gl. (5.2) verfeinern. 
Die dritte Rotation  um die Z-Achse kann als Rotation X’P zu XB ermittelt werden (Abb. 
5.12).  
In der Matrixform wird die gesamte Rotation von Beugungsbild- zum 
Basiskoordinatensystem als Matrizenprodukt  
Rg = CBA         (5.14) 

















































sincosA  (5.16) 
beschrieben. 
Das Vorzeichen von  (Drehung von XP zu ZP)  und  (Drehung von XP zu XB) ist von der 
Rotationsrichtung abhängig. Das positive Vorzeichen schreibt man auf, wenn die 
Drehrichtung mit der Richtung des Uhrzeigers kongruiert.  
Um die Orientierungsmatrix OM zu berechnen, sind letztens zwei Matrizen P (5.12) und Rg 
(5.14) zu multiplizieren: 
OM = P  Rg         (5.16)  
Um die Berechnungsfehler zu minimieren, ist es notwendig, die Berechnung der 
Orientierungsmatrix für dieselbe Stelle bezüglich verschiedener Zonenachsen und/oder für 
verschiedene Beugungsbildsysteme durchzuführen. Die exakte Bestimmung der Kameralänge 
spielt dabei eine entscheidende Rolle.  
In dieser Arbeit wurden zwei Drehwinkel ,  mit einer Genauigkeit von 0.004° (bei der 
Kameralänge L=400mm und einer Punkauflösung von Imageplates 25µm) mit Hilfe des 
Programms „DigitalMicrograph“ Fa. Gatan Inc. [Dig99] ermittelt. Der Fehler bei der 
Bestimmung des -Winkels lag bei 0.02°, der aus folgenden Daten (Image Plate 80x90mm, 
Punkauflösung 25µm: arctg(80/0.025)  0.018°) berechnet wurde. Der Fehler der 
Desorientierung ist dabei kleiner als 0.1° (s. folg. Abs.). 
Für die Indizierung der Kikuchi-Linien erwies sich das Simulationsprogramm von R. Völkl 
[Voe98] als gut geeignet. 
 
 Berechnung der Desorientierungen nach Straube [Str03] 
Wie schon oben erwähnt wurde, für die Identifizierung von Disklinationen ist eine Reihe von 
lokalen Orientierungsmessungen um die Disklination erforderlich. Für die 
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Orientierungsbestimmung an einzelnen Messpunkten benötigt man zwei Schnittpunkte P1 und 
P2 von Kikuchibändern (K11, K12) und (K21, K22) mit normierten Indexen [v11, v12, v13] und 
[v21, v22, v23] (Abb. 5.13). Diese Indexe sind die Komponenten von Einheitsvektoren vc1 und 
vc2, welche die Richtung der Schnittlinie von zwei Beugungskegeln mit den Achsenvektoren 
h1 und h2 beschreiben. Diese Indexe des Schnittpunktes können aus drei unabhängigen 
Vektoren ermittelt werden 
2121 hhhhv  cbaC        (5.17) 
mit    ,/
2 211122
Da hhhhhh      ,/
2 212211
Db hhhhhh    und  
21
2
21 /1 hhhh  bac , 
wo  - Wellenlänge der Elektronen und 
 2212211 = D hhhhhh    
Unter Berücksichtigung von (5.17) ist auch die 
Bestimmung der Kameralänge L notwendig. 
Dafür positioniert man die Referenzsystem vom 
TEM mit orthogonaler Basis ( 321 ,, eee
 ) im 
Zentrum des Kikuchibildes. Die Vektoren 1e
  und  
2e
  sind parallel zur Bildebene und 3e
  kongruiert 
mit der Richtung des primären Elektronenstrahls. 
Die charakteristischen Distanzen zwischen Punkt 
O und Bildebene (Abb. 5.13) sind 21 , rr
  und Le3
 . 
















 vvvv     (5.18) 
wo  x11, x12 und x21, x22 die Komponenten von 1r

 bzw. 2r
  sind, die man direkt aus dem 
Kikuchibild finden kann. 






aei bcd aaaΦe     (5.19) 
indiziert, wobei ikc  durch m
m
ll ece   definiert wird. 
Abb. 5.13 Illustration von Geometrie der 
Orientierungsbestimmung 
























Die normierten Indexe [uvw] der Referenzachsen 21 , ee
  und 3e
 , die die lokale 
Kristallorientierung für jeden Schnittpunkt vom Kikuchiband bestimmen, sind aus der Matrix 
i
ld  zu berechnen.  
Die Genauigkeit der Bestimmung der Kameralänge wird dadurch erhöht, dass man mehrere 
Schnittpunkte in Betracht zieht und auf diese Art die verfeinerte Kristallorientierung  uvw  
ermittelt. 
Als nächstes wird die Desorientierung zwischen benachbarten Gitterdomänen I und II 
berechnet. Das geschieht bei der Rotation von Basis (a1, a2, a3)I zu Basis (a1, a2, a3)II 
    iIIaeIIaeiIIIIiII aΦΦaΦa  1,       (5.20) 
wobei I,IIΦ - Desorientierungsmatrix. 
Der Einheitsvektor d

 der Rotationsachse und die Distorsion  werden entsprechend 





















      (5.21) 
wobei  XI,IIΦ  und  II,IIΦ  die erste Vektorinvariante bzw. die erste Skalarinvariante von 
I,IIΦ  sind. 
Das Modul des Frankvektors   der Disklination wird als Summe einzelner 
Desorientierungen i (5.7) rund um die Richtung   3e  berechnet. Die Genauigkeit der 
Bestimmung von Desorientierungswinkeln ist <   0.01° für die Drehungen um die Achsen, 
die senkrecht zur z-Achse lagen, und <  0.1° für die Drehungen um z - Achse.   
 
5.1.5 Probenentnahme  
Die wichtige Frage bei der Herstellung von TEM - Proben ist die Übereinstimmung der im 
TEM betrachteten Substruktur mit der Tatsächlichen. Um diese Substruktur, die durch 
Probenpräparationsverfahren (mechanische und thermische Vorgänge) geändert werden kann, 
zu erhalten, bestand die Probenherstellung aus drei Schritten: 
   funkerosives  oder  mechanisches  Abtrennen  dünner  Scheiben (Dicke  250 µm) von der 
massiven Proben mit nachfolgendem Ausschneiden von Ronden mit 3 mm Durchmesser; 
   Probenschleifen bis zu einer Dicke von 100µm, 
   elektrolytisches Dünnen bis zu 0.1 - 0.3 µm bei niedrigen (-40..-20°C) Temperaturen.  
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Nur solche extrem dünnen Proben ermöglichen es, die Absorption der inelastischen Streuung 
vom Primärstrahls zu minimieren und lokale Probenvolumina zu untersuchen (weltweit 
untersuchtes Volumen aller Proben <10mm3 jährlich). 
Die Versetzungsverteilung infolge elektrolytischen Polierens wurde in den 60-er Jahren 
untersucht. Es wurde gezeigt [Val62], dass sich während des Polierprozesses in schwach 
verformten Materialien bis zu 30% isolierte Versetzungen  gebildet werden. Wenn aber die 
Versetzungsdichte einen Wert von 1010 cm-2 erreicht, ändern nur 4% der Versetzungen ihre 
Stellung. Das bedeutet, dass für die in dieser Arbeit untersuchten stark verformten Materialien 
die gewählte Probenpräparation völlig korrekt war. 
 
5.1.6 Untersuchungen an Ni-Einkristallen 
Alle im TEM untersuchten Ni-Proben wurden aus der Mitte der Kristalle (s. Abb. 4.1, 
Position 4) entnommen. 
Die Substruktur des bis zu =0.3 gestauchten Ni-Einkristalls ist auf der Abb. 5.14 zu sehen. 
Man stellt fest, dass die Zellblöcke unterschiedliche Größe haben und der mittlere 
Zelldurchmesser zwischen ca. 0.6 und 0.8µm liegt, was mit den Ergebnissen von EBSD-
Untersuchungen (s. Abs. 5.3) noch verglichen werden soll. Die Desorientierungen zwischen 
benachbarten Zellen sind unterschiedlich groß, und liegen im Bereich von 0.1 bis 3°. Der 
Anteil der Zellblocke mit kleinerer Desorientierung überwiegt.   
      
Abb. 5.14 Die Substrukturen der bis zu =0.3 verformten Ni-Probe 
 
Wie bereits vermutet wurde, ist die Zellstruktur schon bei =0.3 sehr gut ausgeprägt. Man 
betrachtet dünne dichte Zellwände und versetzungsarmes Zellinneres. Praktisch alle Zellen 
haben eine geringe von der [001]-Richtung abweichende Orientierung. Die Frankvektoren der 
auftretenden Partialdisklinationen (s. Abs. 3.4.3) liegen bei 0.51°.  
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Abb. 5.15 Partielle Disklination in Ni (=0.3) 
 
Tabelle 5.1 Die Ergebnisse der Desorientierungsberechnung für den auf der Abb. 5.15 
dargestellten Knoten 
Messpunkt Drehwinkel Drehachse ganzzähl. Indizes 
2-1 21=1.16° [0.31 –0.27 –4.03] [1 –1 –13] 
3-4 34=1.758° [-0.163 –0.13 –0.577] [-4 –3 –14] 
5-6 56=0.812° [0.1 0.27 –0.06] [3 9 –2] 
1–2–3–4–5-6  =0.741° [0.092 –0.16 0.181] [1 –2 2] 
3-7 37=0.41° [0.053 0.132 –0.017] [3 8 -1] 
7-8 78=2.914° [-0.197 –0.232 –0.097] [-4 –5 –2] 
8-9 89=1.18° [-0.014 -0.032 0.41] [-1 –2 29] 
 
Außer einer gut entwickelten Zellstruktur weist die bis zu =0.54 gestauchte Probe auch die 
Existenz der Mikrobänder auf (Abb. 5.15). Am Ende haben solche Bänder alle drei 
verschiedenen Frontarten (s. z.B. Abs. 3.2.1 und Abb. 5.16, links und 5.17, links). Die 
Desorientierungen liegen dabei zwischen 1° und 5°. Es treten häufig auch kompliziertere 
Strukturen, wie Mikrobänderkreuzungen, auf.  
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Abb. 5.16 Mikrobänder (links) und ihre Wechselwirkung miteinander (rechts) in bis zu 
=0.54 gestauchter Probe. 
 
Tabelle 5.2 Die ermittelte in Ni (=0.54) Desorientierungen (nach Abb. 5.16, links) 
Messpunkt Drehwinkel Drehachse ganzzahl. Indizes 
1-2 12=3.593° [-0.033 –0.12 –0.018] [-2 –8 –1] 
2-3 23=1.306° [0.08 –0.24 –0.38] [4 –12 19] 
3-4 34=1.101° [-0.24 –0.19 0.15] [-5 –4 3] 
4-5 45=2,287° [0.72 0.16 0.3] [9 2 4] 
5-6 56=1.870° [0.29 –0.54 –0.22] [10 –18 -7] 
 
   
Abb. 5.17 Mikrobänderstrukturen: abgebrochenes Mikroband (links) und disklinationsartige 





Tabelle 5.3 Ergebnisse der Desorientierungsbestimmung für Ni-Probe (=0.54) nach der Abb. 
5.17, rechts. 
Messpunkt Drehwinkel Drehachse ganzzahl. Indizes 
1-2 1,2=1.32° [0.361 0.282 0.047] [8 6 1] 
3-4 3,4=0.915° [-0.119 –0.212 –0.207] [-1 –2 –2] 
5-6 5,6=1.579° [-0.353 -0.313 0.284] [-10 -9 8] 
1–2–3–4–5-6  =0.847° [-0.011 –0.024 0.013] [-1 –2 1] 
7-8 7,8=1.603° [0.395 0.393 0.053] [8 8 1] 
9-10 9,10=4.954° [-0.094 0.127 –0.070] [-3 4 -2] 
10-11 10,11=0.775° [-0.257 0.004 0.083] [-3 0 1] 
12-13 12,13=4,546° [0.107 -0.117 0.01] [11 –12 1] 
7-8-9-10-11-12-13  =1.524° [0.291 0.20 -0.397] [3 2 -4] 
14-15 14,15=4.967° [0.129 -0.093 -0.067] [4 -3 -2] 
16-17 16,17=3.325° [0.843 -0.731 –0.316] [21 -14 -8] 
 
5.1.7 Untersuchungen an Fe-Si Einkristallen 
Im Gegensatz zu den Ni-Einkristallen wurden die Fe-Si-
Proben sowohl auf der Oberfläche als auch in der Mitte 
(s. Abb. 4.1, Position 1 und 4) untersucht. Die Struktur 
von schwach verformten äußeren Probenschichten ( = 
0.22) zeigt die Abb. 5.18. Man sieht einzelne 
Versetzungen, was bedeutet, dass solche Probenbereiche 
nur eine sehr geringe Versetzungsdichte haben. Dies 
wird mir Hilfe von röntgenographischer Profilanalyse 
auch geprüft (s. Abs. 5.2). Die Existenz der 
disklinationsartigen Defekte ist bei solchen kleinen 
Versetzungsdichten unwahrscheinlich.  
Ganz anders sieht es bei der Substrukturentwicklung in 
der Mitte des Kristalls aus, wo die Versetzungsdichten 
wesentlich höher sind. In diesen Bereichen entstehen die 
disklinationsartigen Konfigurationen, die auf den Abb. 5.19 und 5.20 zu sehen sind. Obwohl 
diese partiellen Disklinationen aus Versetzungswänden mit breitem Spektrum von 
Desorientierungen bestehen (s. Tab. 5.4 bzw. Tab. 5.5), liegen ihre resultierenden Stärken 
(Frankvektoren) im Bereich 1..2°. Das bedeutet, dass der Einfluss der Partialdisklinationen 
Abb. 5.18 Kleinwinkelgrenze in 
Fe-Si (=0.22) 
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auf  die Peakverbreiterung bei röntgenographischen Untersuchungen nicht abtrennbar vom 
Einfluss der Zellblockstruktur ist, da neben den relativ kleinen Verzerrungsfeldern solcher 
12° Partialdisklinationen auch ihre Dichte wesentlich kleiner als die Versetzungsdichte ist.    







Abb. 5.19 TEM-Bild (a) und schematische Darstellung (b) eines unkompensierten Knotens in 
einer bei RT bis =0.5 gestauchten Fe-Si-Probe  
 
Tabelle 5.4 Ergebnisse der Auswertung einer partiellen Disklination in Fe-Si (=0.5) 
Messpunkt Drehwinkel Drehachse 
1-2 1,2=1.37° [1 3 3] 
3-4 3,4=1.61° [1 3 -2] 
5-6 5,6=1.77° [1 1 1] 
7-8 7,8=2.97° [-1 -2 0] 
1–2–3–4–5-6-7-8  =1.81° [-1 -8 1] 
Diese Bilder zeigen auch, dass die Zellblockstruktur in Fe-Si nicht so ausgeprägt ist, wie in 
Ni. Man sieht relativ diffuse Versetzungswände, die ziemlich stark desorientierte Bereiche 
voneinander trennen. 
a)  b) 









Abb. 5.20 Unkompensierter Knoten (a) in Fe-Si-Probe (=0.5) und seine schematische 
Darstellung (b) mit den Positionen der Primärstrahl-Spots  
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Tabelle 5.5  Die in Fe-Si (Abb. 5.20) ermittelten Drehwinkel und -achsen 
Messpunkt Drehwinkel Drehachse 
2-1 2,1=9.97° [6 3 -2] 
3-4 3,4=10.02° [10 6 -1] 
5-6 5,6=6.08° [8 3 -1] 
8-7 8,7=3.36° [-5 -7 8] 
9-10 9,10=1.83° [1 2 4] 
12-11 12,11=8.88° [4 2 -1] 
1–2–3–4–5-6-7-8  =1.20° [0 -1 -1] 
 
5.1.8 Die in Ti und armco-Fe ermittelten Disklinationsstrukturen  
Neben den Untersuchungen an einkristallinen Ni und Fe-Si wurden auch die grobkristallinen 
kalt gewalzten Proben von Armco-Eisen und Titan analysiert. Die folgenden TEM  
Aufnahmen präsentieren die Mikrostrukturen von diesen Proben. 
Im Armco-Eisen kann man eine ähnliche Situation betrachten, die schon für Kupfer [Kle02a] 
beobachtet wurde. Im Vergleich zum Kupfer werden im Armco-Eisen solche 
Partialdisklinationen wie Dipole oder Quadrupole nur bei hohen Verformungsgraden ( 
75%) beobachtet. Die Abb. 5.21 rechts zeigt  einen Disklinationsdipol in einem Mikroband. 
Die abgerissenen Wände bilden einen Quadrupol, der mit der oben beschriebenen Methodik 
(Abs. 5.5.3) untersucht wurde. Die Ergebnisse (Abb. 5.22) zeigen, dass die gemessenen  
Desorientierungen mit denen vergleichbar sind, die in [See00] für Partialdisklinationen in 
Kupfer theoretisch berechnet wurden. 
       










Abb. 5.22 TEM-Aufnahme von mit 81% Verformung kalt gewalztem Armco-Eisen (a) und 
entsprechende schematische Darstellung (b) der Lage der in Tab. 5.6 ausgewerteten 
Messpunkte 
 
Tabelle 5.6 Desorientierungen und Frankvektoren in der in Abb. 5.22 gezeigten Armco-
Eisen-Probe 
Messpunkt Drehwinkel Drehachse 
1-2 1,2=0.75° [-3 -7 -2] 
3-4 3,4=0.54° [1 -4 2] 
5-6 5,6=0.78° [3 2 -4] 
7-8 7,8=1.34° [1 1 -1] 
1–2-7-8  =1.14° [-3 -1 8] 
3–4-5-6  =0.69° [-3 1 2] 
Für den Fall der im gewalzten Armco-Eisen ermittelten Disklinationsdipolen (Abb. 5.23, d) 
wurde mit Hilfe von Lösung der Howie-Whelan-Gleichungen (5.4) die theoretische 
Kontrastberechnung die Hell-7 (a) und Dunkelfeldbilder1 (b) vom Disklinationsdipol mit 
Verschiebungsfeld [Kol02] mit 222 zrR jj  , durchgeführt. 
   















































   (5.22) 
                                                 
7 Autor simulierte dieses TEM-Bild mit eigener Berechnungsroutine auf der Basis von Überlegungen in [Kol02] 
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Das Ergebnis von solchen Berechnungen zeigt die Abb. 5.23, a und b. 








  d)  
Abb. 5.23 Theoretische Berechnungen des Hell- (a) und Dunkelfeldbildes (b) vom 
schematisch dargestellten in (c) Disklinationsdipol zeigen gute Übereinstimmung mit den 
realen TEM-Bildern (d). Disklinationsachsen sind senkrecht zur Folienoberfläche. 
 
Für dieses Beispiel (Abb. 5.23, a-b) wurden in vorliegender Arbeit folgende 
Berechnungsparameter ausgewählt: Schrittweite h=0.02, Kristalldicke t=50g, Poisson-
Konstante =0.3, Dipolarm l=36 Messeinheiten. 
Die Abbildungen 5.24 – 5.26 fassen einige Disklinationsstrukturen, die in Rahmen dieser 
Arbeit untersucht wurden, zusammen.  
       
Abb. 5.24 Gewalztes grobkristallines Eisen mit 81% (links) und Titan mit 76% Verformung 
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Abb. 5.25 Unkompensierter Knoten im Ti und Multipol in Fe-Si (=0.50) 
 
       
Abb. 5.26 Weit reichende Verzerrungsfelder rings um Partialdisklinationen in gestauchten 
Fe-Si-Einkristallen. 
 
Schlussfolgerungen zum Kapitel 5.1 
Bis zu letzter Zeit wurden die TEM-Untersuchungen der Substrukturentwicklung in den 
Bereichen III-V der Verfestigungskurve praktisch nur angesichts der qualitativen 
Charakterisierung der Versetzungsstrukturen durchgeführt [Ryb86, Kon99].  
Die in dieser Arbeit verwendete Methodik ermöglicht eine sichere  
 Identifizierung der Disklinationskonfigurationen durch Analyse der Kontraständerung 
bei Biegelinienbewegung und deren 
 Charakterisierung durch Auswertung von Kikuchi-Diagrammen und entsprechende 
Bestimmung des Frankvektors   
Es ist bis jetzt leider nicht möglich, den Disklinationscharakter festzustellen. Man muss aber 
unterstreichen, dass man ausgehend von der Dominanz der Stufenversetzungen im Bereich IV 
der Verfestigungskurve mit einer großen Wahrscheinlichkeit behaupten kann, dass nämlich 
diese Versetzungen zur Bildung von Partialdisklinationen beitragen und die entsprechende 
Disklinationen nur eine kleine (wenn überhaupt) Schraubenkomponente haben.  
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Wegen der kleinen Messstatistik bei den TEM-Untersuchungen ist eine sichere Ermittlung der 
Dichte von Disklinationen unwahrscheinlich. Dabei kann die Untersuchung des Einflusses 
von disklinationsartigen Konfigurationen auf den Verlauf von Biegelinien entscheidende 
Hilfe bei der Bestimmung der Dichte von solchen Defekten leisten.  
Auch die Kontrastberechnungen können dabei als wichtiges Hilfsmittel für die Beschreibung 
der Natur von Disklinationen genutzt werden. 
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5.2 Röntgenographische Untersuchungen  
5.2.1 Analyse- und Auswertungsmethodik  
Die Röntgendiffraktometrie ist eine hervorragend geeignete Methode zur Analyse realer 
Kristallstrukturen. Sie liefert wertvolle Informationen über die Realstruktur (d.h. über 
Gitterstörungen im weitesten Sinne) und im Fall von Vielkristallen auch über das Gefüge. 
Durch eine kohärente Streuung von Strahlung an dreidimensional periodischen Strukturen 
ergeben sich ausgeprägte Beugungserscheinungen bzw. Interferenzeffekte, wenn die 
Wellenlänge etwa gleich den Abständen zwischen den Streuzentren ist.  Speziell im Falle der 
Röntgenbeugung an Kristallen muss die Wellenlänge ungefähr den atomaren Abständen 
entsprechen. Eine Interferenz kann dann 
auftreten, wenn der Gangunterschied w = w1 + 
w2 (Abb. 5.27) gerade ein ganzzahliges 
Vielfaches n der Wellenlänge  wird. Dieses 
Gesetz wird als Braggsche Gleichung 
bezeichnet: 
Bhkld  sin2    (5.23) 
Mit den Miller-Indizes hkl können die 
Netzebenenabstände für verschiedene 
Kristallsysteme direkt berechnet werden, wie 
z.B. für das kubische Kristallsystem: 
222 lkhad   und 222sin2 lkha B      (5.24) 
Die Gleichung 5.23 gilt auch für den Fall der Interferenz der am Kristallgitter gebeugten 
Elektronen- bzw. Neutronenstrahlen. 
Im allgemeinen ist die Streuung der Röntgenstrahlen an Kristallen im Rahmen der 
dynamischen Interferenztheorie zu behandeln. Dazu betrachtet man die Maxwell-Gleichung 
für die Röntgenstrahlung im Kristall. Betrachtet man aber gestörte Kristalle mit relativ kleinen 
Bereichen der kohärenten Streuung und größerer Versetzungsdichte (d>108cm-2), kann man 
die nach dynamischer Theorie (s. z.B. [Ewa16, Zac67]) üblichen mehrfachen Interferenzen 
und komplexen Wechselwirkungen der elektromagnetischen Wellen vernachlässigen. In 
diesem Fall spricht man von kinematischer Theorie, die überwiegend für die Analyse der 
diffusen Streuung von Röntgenstrahlung genutzt wird. Dabei beschreibt man die Intensität der 
gebeugten monochromatischen Strahlung mittels der Gleichung [Kri96]: 

















Abb. 5.27 Geometrische Erklärung der 
Raumgitterinterferenzen an Kristallen 
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wobei  r  - die Verteilung der atomaren Elektronendichte im Punkt; 
 q  - Beugungsvektor; 
Für Kristalle mit Defekten gilt [Kri96]:      Atome
n
nn rrr
  ,  (5.26) 
wobei nEZnn rTrr
  /  - Positionen aller Atome im Kristall, die durch die Ortsvektoren 
der ungestörten Elementarzelle EZnr /
  mit entsprechenden Verschiebungen nr
  der Atome aus 
ihrer Ideallage und mittels Translationsmatrix T

 beschrieben werden. 
Die Fourier-Transformierte der atomaren Elektronendichteverteilung bezeichnet man als 
atomaren Streufaktor oder Atomformfaktor       rdrqirqf nn    exp  mit nrrr   ; sie 
beschreibt das Streuvermögen eines Atoms. 
Daraus folgt, dass die Intensität der gebeugten Strahlung als eine Funktion des atomaren 
Streufaktors  qfn   und des Beugungsvektors  
  qclbkahqGq hkl    22      (5.27) 
beschrieben werden kann: 





       (5.28) 
wobei nnnnn rcnbnanczbyaxr
  321 ,    (5.29) 
hklG

 - Vektor des reziproken Gitters. 
Nach Berücksichtigung von (5.27) und (5.29) kann man die Intensität in der Form 
         





































schreiben. Dabei beschreibt die erste Summe (1) den klassischen Strukturfaktor F(hkl), die 
zweite Summe (2) – die Anzahl der Elementarzellen im bestrahlten Volumen Vkr und die 
dritte Summe (3) – die Realstruktur der Probe. Betrachtet man nur die dritte Summe in (5.30), 
kann man folgende Informationen über die Realstruktur gewinnen:  
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   




























Dabei beschreibt die zweite Summe in (5.31) den Größeneffekt (d.h. Effekt der 
Kristallitgröße/Teilchengröße auf die Verbreiterung der Beugungslinien) und die dritte 
Summe in (5.31) – den Spannungseffekt, also den Effekt der durch Kristallgitterdefekt (z.B. 
Versetzungen, Disklinationen) hervorgerufenen Gitterverzerrungen. Die Aufgabe besteht 
darin, diese beiden Effekte voneinander zu entkoppeln, was in dieser Arbeit mittels Warren-
Averbach-Analyse [Ave49, War50, War52] bzw. Krivoglaz-Wilkens-Analyse [Kri63, 
Kri83, Rya61] gemacht wurde. 
Eine wichtige Rolle spielten auch die Form und die Lage der Intensitätsverteilung, die sich 
von verschiedenen Defekttypen unterschiedlich beeinflussen lassen. Eine umfangreiche 
Klassifizierung der Kristalldefekte nach ihren röntgenographischen Effekten ist in [Kri96] zu 
finden. 
Zur Verbreiterung des Röntgenbeugungsprofils h = {hkl} tragen sowohl die von 
Versetzungen hervorgerufenen Gitterspannungen, die mit der mittleren gesamten Dichte d 
und ihren räumlichen Fluktuationen (d.h. Anordnungen der Defekte) verbunden sind, als auch 
die von in Versetzungswänden gespeicherten Überschussversetzungen hervorgerufenen 
Gitterrotationen bei [Bar76, Bar99, Bar99a, Kli99].   
Die Anisotropie der Streuungsdomäne um 
entsprechende Knoten h = {hkl} kann man im Fall 
von Einkristallen durch Messungen der radialen und 
azimuthalen Intensitätsverteilungen untersuchen 
(Abb. 5.28).   
Die radiale Intensitätsverteilung, die beim -2-
Abtasten aufgenommen wird, wird mit Hilfe von 
Warren-Averbach-Analyse [Ave49, War50, War52] 
und Krivoglaz-Wilkens-Analyse [Kri63, Kri83, 
Rya61] ausgewertet. Bei der Warren-Averbach-Analyse betrachtet man die Probe als einen 
Mosaikkristall, der aus kohärent streuenden Kristalliten besteht. Dabei ermittelt man die 
Kristallitgröße T(h), das mittlere Verzerrungsquadrate <2(h)> und die Wahrscheinlichkeiten 
Abb. 5.28 Wechselbeziehung 
zwischen Intensitätsverteilungen in 
radialer und azimuthaler Richtung  







F, F von Stapelfehlern oder Zwillingsgrenzen. Die Schwierigkeit bei dieser Analyse besteht 
darin, dass der Kristallitgrößen- und der Verzerrungseffekt voneinander zu trennen sind.  
Die physikalische Linienverbreiterung in radialer Richtung wird von verschiedenen Faktoren 
der Gitterfehlordnung 2. Art (Subkorngrenzen und Versetzungswände, die äußere 
Kristallbegrenzung, Gitterverzerrungen, Versetzungsanordnungen mit Verzerrungsfeldern 
usw.) beeinflusst. Die mittlere gesamte Versetzungsdichte d lässt sich aus der Inklination des 
linearen Bereiches der auf der Theorie von Krivoglaz – Wilkens aufbauenden graphischen 
Darstellung [Bre00] feststellen. Diese Darstellung beschreibt die Abhängigkeit der 
Fourierkoeffizienten  A(L) der physikalischen Linienform der Intensitätsverteilung in radialer 
Richtung von der charakteristischen Länge L,.   








      (5.32) 
Die Symbole in Formel (5.32) haben folgende Bedeutung:  
 12 sinsin2 


 nL  –  gemessene Länge, die als eine Senkrechte zur reflektierenden 
Gitterebene (hkl) vorgestellt werden kann,  
h         Orientierungsfaktor, der sowohl von der Orientierung des Beugungsvektors h 
relativ zum Gleitsystem der Versetzungen, als auch von elastischen Konstanten 
des diffraktierenden Kristalls abhängig ist, 
cRL 0    die zum Abschneideradius Rc des Spannungsfeldes der Versetzungsanordnung 
proportionale Distanz    
Die Versetzungszellstruktur betrachtet man entsprechend dem Komposit-Modell von 
Mughrabi [Mug86] (s. Abs. 3.5.1) als eine Anhäufung dichter Zellwände, die das 
versetzungsarme Zellinnere umgeben. Die für solche Strukturen charakteristischen 
asymmetrischen Linienprofile setzen sich aus zwei symmetrischen Subprofilen, die den 
Einfluss der Zellwände und des Zellinneren kennzeichnen, zusammen. Diese Asymmetrie der 
Linienprofile hängt mit der mesoskopischen Spannung in den Wänden zusammen, die 
ihrerseits zur Verschiebung von Beugungsmaxima der symmetrischen Subprofile von 
Zellwänden führt. Die Separation der symmetrischen Subprofile aus einem gemessenen 
asymmetrischen Profil wird mit Hilfe einer direkten Separationsprozedur (oder mittels 
Anpassung der Messdaten durch analytische Funktionen) durchgeführt [Ung00]. Diese 
Subprofile können dann nach Formel (5.26) ausgewertet werden.  
Die relativen Flächen unter den berechneten Subprofilen sind zu den Volumenfraktionen von 
Zellwänden und Zellinneren fw und fc proportional. 
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Die Verzerrungsfelder von Disklinationen rufen noch eine zusätzliche Verbreiterung der 
Beugungslinien in der -2-Richtung vor. Diese Phänomene wurden in erster Näherung in 
[Bar86, Rya89, Rya92, See00] für den Fall der chaotisch verteilten [Bar86, See00] oder 
schwach korrelierten [See00, Kri70] Dipolen von Keildisklinationen mit gleichen Beträgen 
des Frankvektors D und gleichen Dipolarmen (Abstand zwischen Disklinationen in einem 
Dipol) aD analysiert. Weil wenigstens der zentrale Bereich der radialen Intensitätsverteilung 
die Gauß-Form haben soll, die durch die Verzerrungsfelder hervorrufene Linienverbreiterung 
beschreibt, lässt sich der entsprechende Krivoglaz-Wilkens-Plot mit der Formel (5.33) 
beschreiben [Kli04] 









     (5.33) 
wobei DDP – Disklinationsdichte, <Xh> - mittlerer Orientierungsfaktor (ähnlich zu <h> aus  
der Formel (5.32)), 0 – Abschneideradius von 
Disklinationsdipol. 
Mittels der Messungen von azimuthaler 
Intensitätsverteilung I() (Rocking-Kurve) können die 
Überschussversetzungsdichten und die 
Desorientierungen zwischen benachbarten Gitterberei-
chen abgeschätzt werden. Dabei misst man den Schnitt 
der Streuungsdomäne entlang der Richtung, die zum 
Vektor h senkrecht ist.  
Dass die Linienverbreiterung von Rocking-Kurve I() durch Versetzungen beeinflusst wird, 
wurde theoretisch erst von Krivoglaz u.a. [Kri96, Bar76] und neuerdings z.B. von Barabash 
und Klimanek [Bar99, Bar99a] nachgewiesen. Man zeigt, dass die glockenartigen Rocking-
Kurven dann in Betracht kommen, wenn das beugende Volumen aus großen statistischen 
Versammlungen von Versetzungswänden mit ausreichend kleinen Desorientierungen 
zwischen anliegenden Zellen besteht. Im entgegen gesetzten Fall, wenn zu den einzelnen 
Maxima lateral getrennte Gebiete des Kristalls beitragen, weisst die Form von 
Intensitätsverteilung I() starke Asymmetrie mit mehreren Peaks auf und kann als Summe der 
Rocking-Kurven von einzelnen Zellblöcken und Subkörner, die die Beugungsbedingung 
erfüllen, dargestellt werden. 
Ausgehend davon, dass die Breite der Rocking-Kurve zur Überschussversetzungsdichte 
proportional werden soll, kann man vermuten, dass sich mit steigender Verformung auch die 
dadurch hervorgerufenen Desorientierungen vergrößern.  
 







Nimmt man an, dass die Substrukturanordnung aus der mit einem mittleren Abstand Dc 
zufällig verteilten Versetzungswänden (Abb. 5.29), die mit Überschussversetzungen des 
gleichen Vorzeichens mit gleichem Betrag von Bürgersvektor b und Dichte exc gebildet 
sind, gleichen Fraktionen von Zellbändern mit entgegengesetztem Vorzeichen von 
Desorientierung  (b/d) und statistisch unabhängigen individuellen Desorientierungen 
besteht, kann die zum Vektor h senkrecht aufgenommene Rocking-Kurve I() mittels Gl. 



























































  (5.34) 
wobei  und  - die zum Vektor hklG

 des reziproken Gitters senkrechte Axen; 
q, q - Komponenten von dem Beugungsvektor Q

, die den Einfluss der 
Rotationskomponenten auf Rocking-Kurve beschreiben und  entsprechen; 
qD – zum hklG

 parallele Komponente, die die Form der radialen Intensitätsverteilung 
beschreibt; 




- ein Vektor, der die Position der Zelle s in ungestörtem Kristall entspricht; 
Dc – mittlerer Abstand zwischen benachbarten Versetzungsgrenzen; 
f – Desorientierungsverteilungsfunktion. 
Nach dem Integrieren der Gl. (5.34) über alle möglichen Positionen 0sR

der streuenden Zellen 
des bestrahlten Volumen lässt sich die Intensitätsverteilung in azimutaler Richtung  als Gauß-









  22     (5.35) 
Ähnlich zu <h> aus der Gleichung (5.32) bezeichnet man <h> als Orientierungsfaktor, 
und T repräsentiert die lineare Charakteristik des bestrahlten Probenvolumens Virr:  
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33 
 sinllVT VDBHDBirr .      (5.36) 
 - Absorptionskoeffizient. 
Die Formel (5.35) ist nur dann begründet, wenn die Bedingung 
1
cD
T          (5.37) 
erfüllt wird. 
Ausgehend davon, dass der Betrag der Desorientierung zwischen zwei benachbarten Zellen 
nicht konstant ist [Pan96a],  wurde ein modifiziertes Modell für eine eindimensionale 
Anordnung von Versetzungszellen (Abb. 5.31) entwickelt [Bre00]. In diesem Fall wird die 
Desorientierung durch die Breite der Rockingkurve  in Richtung  und die Anzahl der 
Versetzungswände N 
N
2         (5.38) 
berechnet. Dieses Resultat unterscheidet sich von dem in Gl. (5.35) erhaltenen nur durch den 
Faktor 2
 , der den Einfluss kleiner Desorientierungen berücksichtigt. 
 
Modell der kritischen Desorientierung nach Haberjahn [Hab06] 
Das Modell zur Bestimmung der Desorientierung aus der Verbreiterung von Rocking-Kurve 
nach Krivoglaz [Kri70] beschreibt eindeutige Abhängigkeit der Integralbreite von der 
bestrahlten Fläche  Tfq   . Die experimentellen Ergebnisse zeigen jedoch große 
Unterschiede zwischen den aus EBSD und Röntgen gewonnenen Daten. Die durchgeführte 
Untersuchungen von Haberjahn haben gezeigt, dass die zur Verbreiterung der Rocking-Kurve 
beitragende Desorientierung durch einen kritischen Wert von  
    ctg
Q
qq
krit 2      (5.39) 
eingeschränkt wird. Dabei verkleinert sich der kritische Wert von Teff, weil komplette 
Bereiche mit >krit ausgeblendet werden. 







Teff        (5.40) 
Mit dem kritischen Betrag von Teff beginnt die Aufspaltung der azimuthalen 




5.2.2 Beschreibung des genutzten Röntgendiffraktometers 
Die Aufnahmen sowohl radialer als auch azimuthaler Intensitätsverteilungen von Ni- und Fe-
Si-Einkristallen wurden im Institut für Metallkunde am Universalröntgendiffraktometer 
URD6 (Pulverdiffraktometer) der Freiberger Präzisionsmechanik GmbH durchgeführt. Das 
Diffraktometer wurde mit Röntgenmonochromatorzusatz RMS [Que90] und speziell 
konstruierter Probenhalterung  so konzipiert, dass die Untersuchungen von großen 
Einkristallen mit hoher Präzision ermöglicht wurden. Als Strahlenquelle wurden die 
Feinfokusröhre FFCu4 mit einem Fokus von 40 µm benutzt. Im Primärdurchgang wurde ein 
perfekter Germanium-Einkristall, dessen (111)-Netzebene für die Monochromatisierung 
(Trennung der K1 und K2-Linien) der charakteristischen Cu-K-Strahlung genutzt wurde, 
verwendet. Dabei wurde die K2-Linie durch die zwischen Monochromator und Probe 




3. vertikale Blende 0.09 mm 
4. horizontale Blende 1 mm 















Abb. 5.30 Schematischer Aufbau des Doppelkristall-Diffraktometers 
 
Alle röntgenographischen Untersuchungen für diese Arbeit wurden mit dem 
Standardblendensatz lVDB=1 mm (zur Begrenzung der Vertikaldivergenz), lHDB=0.09 mm 
(Abb. 5.30, 4-5), bei der Beschleunigungsspannung 40 kV und der Stromstärke 30 mA 
durchgeführt. Dabei könnte die Probe in drei unabhängige Richtungen gedreht und gekippt 
werden (Abb. 5.31): 
- die Kippung um eine Achse senkrecht zur Oberflächennormale ( -Winkel); 
- die Winkeländerung zwischen der Probenebene und primärem Strahl (-Winkel) 
wurde für die Messungen von Rocking-Kurven genutzt; 
- die Probenrotation um Oberflächenormale der Probe (-Winkel) ermöglichte das 
Aufnehmen der 0° und 90° Rocking-Kurven. 
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Gleichzeitig könnte auch Detektorstellwinkel geändert werden, was für die Untersuchungen in 










Abb. 5.31 Schematische Darstellung des vierkreisiegen Doppelkristall-Diffraktometers mit 
Eulerwiege 
 
Die Messungen von Rockingkurven wurden mit offenem Detektorfenster (rund, 12mm im 
Durchmesser) durchgeführt, und die radiale Intensitäten wurden mit einer zusätzlichen 
Detektorblende 0.09mm (Abb. 5.30, Position 7) aufgenommen.  
Die Berechnungen für die Primärstrahldivergenz (0.013°), die Strahldivergenz hinter 
Monochromator (0.007°), die Wellenlängedispersion und die Ermittlung der Stabilität der 
gesamten Anlage wurden sehr ausführlich in [May99] beschrieben. 
 
5.2.3 Untersuchungen am Synchrotron 
Um die lokale Verteilung der Versetzungsdichte zu ermitteln und dementsprechend lokale 
Verzerrungsfelder zu charakterisieren, wurden einige ausgewählte Proben an der Beamline B2 
des Deutschen Elektronen-Synchrotrons (DESY) im Hamburg gemessen [Kna04]. Das 
Diffraktometer  ist mit drei Goniometern von der Firma HUBER Diffraktionstechnik GmbH 
mit einer Auflösung von jeweils 0.001° ausgestattet. Dabei arbeitet das Diffraktometer 
sowohl mit direktem als auch mit gespiegeltem Strahl. Die Energie der Photonen wird im 
Bereich von 6-35 keV mit Hilfe des Monochromatorsystems von Ge(111) oder Si(111) 
rausselektiert. Der Si-Doppelkristallmonochromator kommt bei der Messung mit direktem 
Strahl und bei Wellenlängen zwischen 0.35-2.4Ǻ zum Einsatz, währenddessen der Ge-
Doppelkristalmonochromator bei gespiegeltem Strahl und den Wellenlängen zwischen 1.12-
2.4 Ǻ eingesetzt wird. Für die Strahlverfeinerung und die Reduzierung des Untergrunds 
dienen 3 Blendensysteme: vor dem Spiegel, nach dem Monochromator und in der Nähe der 
Probe. 
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Es stehen zwei Detektoren zur Verfügung: ein Szintilationszähler und ein Image-Plate-
Detektor. 
 
5.2.4 Experimentelle Ergebnisse der Rockingkurvenmessung  
 Untersuchungen an Ni-Einkristallen 
Es wurden Rocking-Kurven der (002)-Reflexe an gestauchten Ni-Proben untersucht. Um 
festzustellen, welche Abhängigkeit die Resultate von der Rockingachse  besitzen, wurden 
für jede Probe 2 Rocking-Kurven bei Azimutwinkeln (Abb. 5.31)  = 0° und 90° gemessen. 
  
Abb. 5.32 Integralbreiten der gemessenen Rocking-Kurven mit 0°- (a) und 90°-
Probendrehung (b) 
 
Bis zu =0.3 betrachtet man ähnliche Änderungen der Integralbreite (Abb. 5.32) von 
Rockingkurven in allen untersuchten Volumenteilen der Probe. Doch danach tritt bei beiden 
oberen Probenteilen (Oberfläche und 1/3a) sogar Abnahme der Integralbreite auf, während  
sich die Tendenz bei zwei den anderen Teilen (2/3a und Mitte) nicht wesentlich verändert.  
Bei der Analyse der Linienverbreiterung stellt man fest, dass die Rocking-Kurven in 
Abhängigkeit von  eine starke Inhomogenität nachweisen können. Um das genauer zu 
prüfen, wurde eine Reihe von Rocking-Kurven bei unterschiedlichen Kippwinkeln  von der 
Probenmitte aufgenommen. Daraus konstruierte 3D-Intensitätsverteilungen und 
entsprechende 2D-Maps sind in Abb. 5.33 zu sehen. Diese besitzen eine ellipsoidähnliche 
Form. Mit steigender Verformung ändert sich sein Seitenverhältnis zwischen 1.1 und 1.7 
(Abb. 5.33, a-d). Das bedeutet, dass die Aktivierung der Gleitprozesse an unterschiedlichen 
Gleitebenen eine entscheidende Rolle für die Inhomogenität der Verformung von Ni-













































erkennbar ist (bei =0.2), wo sich inhomogene Versetzungsstrukturen bilden (Stadium II der 


























Abb. 5.33 Normierte 3D-Intensitätsverteilung, gemessen mit --Scan in der Mitte der 
Proben, 200-Reflex: a) =0.1; b) =0.22; c) =0.3; d) =0.54 
 
 Untersuchungen an Fe-Si-Einkristallen 
Auf der Abb. 5.34 ist ein Satz der azimuthalen Intensitätsverteilungen I() vom (002)-Reflex 
nach der Verformung =0.09, 0.22, 0.45 und 0.50 abgebildet. Man sieht deutlich, dass die 
Abhängigkeit der Profilverbreiterung vom Umformgrad ähnlich wie bei Ni-Einkristallen 
verläuft. Trotzdem ist die Integralbreite der Rocking-Kurven für Ni ungefähr um den Faktor 2 
breiter als für Fe-Si, was ein Hinweis auf die entsprechend größeren Desorientierungen in Ni 
darstellt. Das kann auch bedeuten, dass die Zellstruktur bei kfz-Ni stärker ausgeprägt ist als 
bei krz-(Fe-Si), und damit die Stufenversetzungen bei den kfz-Metallen als Träger der 
plastischen Verformung die entscheidende Rolle spielen. Auch bei Fe-Si ist die Differenz bei 
der Integralbreite zwischen der Oberfläche und der Mitte der Probe ganz deutlich erkennbar. 
Dieser Unterschied zeigt, dass die Verformungsprozesse auf der Oberfläche und in der Mitte 
der Probe völlig unterschiedlich sind. Dies ist noch ausgeprägter als beim Ni zu erkennen. 
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Abb. 5.34 In der Mitte der Proben gemessene Rocking-Kurven (a) und die zusammenfassende 
Darstellung der Integralbreiten (b) 
 
 
5.2.5 Experimentelle Ergebnisse der Messung von radialen Intensitäts-
verteilungen  
 Radiale Intensitätsverbreiterung von Ni-Proben 
 
Abb. 5.35 Integralbreiten gemessener radialer Intensitätsprofile (a) und die Verhältnisse 
zwischen radialen und azimuthalen Integralbreiten von entsprechenden Probenteilen (b) 
 
Die -2-Kurven (Abb. 5.35, b) verbreitern sich mit steigender Deformation  deutlich 
langsamer als die Rocking-Kurven. Für die mittleren Volumenanteile (2/3a und Mitte) sind 
die Verhältnisse der Integralbreite von - und 2-Scans fast linear. Daraus kann man 





































































































schließen, dass die Versetzungsdichten proportional zu den Desorientierungen steigen 
müssten.  
Die auf der Abb. 5.35, a dargestellten Verläufe beweisen eine normale Abhängigkeit der 
Integralbreite von der Lage des untersuchten Volumens. Beim Übergang zum Stadium IV der 
plastischen Verformung (bei   0.3) betrachtet man sowohl bei den Rockingkurven als auch 
bei den -2-Kurven solche Situation, bei derer die Mikrostrukturentwicklung bei 2/3a-
Proben intensiver stattfindet, also in den Vordergrund rückt. Man kann vermuten, dass die 
Stadien der plastischen Verformung für verschiedene Bereiche derselben Probe unterschieden 
werden können. Leider war es unmöglich, die Präparation für TEM-Untersuchungen aller 
röntgenographisch untersuchten Proben durchzuführen, um diese Vermutungen detailliert zu 
bestätigen.   
 
 Die Bestimmung der Versetzungsdichte in Ni 
Die Versetzungen verursachen einen Verzerrungseffekt, der durch das eine Versetzung 
umgebende Spannungsfeld hervorgerufen wird, und tragen somit zu einer Verbreiterung der 
Interferenzlinienprofile bei. Wenn man den Fall der so genannten begrenzt regellosen 
Versetzungsverteilungen bzw. der Versetzungsanordnungen mit starken Defektkorrelationen 
betrachtet, bei denen die mittlere Reichweite des Verzerrungsfeldes auf den äußeren 
Abschneideradius des Verzerrungsfeldes einer Versetzung eingeschränkt wird, gilt für die 
logarithmische Auftragung der Fourier-Koeffizienten eines Profils die Gleichung (5.32). 
Diese so genannten Krivoglaz-Wilkens-Auftragungen (Abb. 5.36, a) zeigen für verformte Ni-
Einkristalle praktisch einen linearen Abfall im mittleren Bereich der Messlängen L. 
Abb. 5.36 Krivoglaz-Wilkens- und Warren-Averbach-Plots der bei 2/3a gemessenen radialen 
Intensitätsverteilungen 









































Die Warren-Averbach-Auftragung (Abb. 5.36, b) der Einkristalle zeigt, dass der Schnittpunkt 
des Plots mit der Ordinate gegen Null liegt, d.h. die Kohärenzlänge läuft gegen unendlich und 
es tritt in Übereinstimmung mit der Theorie kein Kristallitgrößeneffekt auf.   
Bei der Approximation der radialen Intensitätsverteilung wurden die besten Annäherungen 
mit der  PEARSON VII - Funktion erreicht.  
Die mit Hilfe vom Krivoglaz-Wilkens-Plot [Kli88, Kli93] bestimmten Versetzungsdichten 
sind in der Abb. 5.37, a dargestellt. Bei den Berechnungen der Versetzungsdichte für 
gestauchte Ni-Proben sind die Anteile der Stufen- und Schraubenversetzungen als gleiche  
angenommen worden. Man stellt fest, dass sich die größte Versetzungsdichte nicht in der 
Mitte der Probe, sondern bei 2/3a ergab (s. dazu Abb. 4.1). Diese Tendenz spiegelt sich auch 
bei den Berechnungen des Abschneideradius von Versetzungen (Abb. 5.37, b) wider. Die 
berechneten Versetzungsdichten unterscheiden sich in der Mitte der Probe und auf der 
Oberfläche um den Faktor 2  3 voneinander. Dabei ist ersichtlich, dass die 
Versetzungsdichten im ganzen Probenvolumen zuerst rapide steigen, was den Bereichen II 
und III im Kocks-Mecking-Plot (Abb. 4.2) entspricht, und dann tritt beim Übergang zum 
Bereich IV des quasistationären Zustandes die Sättigung auf. 
   
Abb. 5.37 Mittlere Versetzungsdichten (a) und Abschneideradii (b) berechnet durch Fourier-























































 Versetzungsdichten in den Zellwänden und im Zellinneren 
Abb. 5.38 Beispiel des Fittings von einergemessenen -2-Kurve (a) und die aus Zellwand- 
und Zellinnerem- berechnete mittlere Versetzungsdichten (b). 
 
Da alle gemessenen -2-Kurven die Asymmetrie der Linienverbreiterung nachweisen 
konnten, wurden sie in zwei symmetrische Kurven zerlegt (Abb. 5.38, a). Diese Beiden 
zeigen den Beitrag  der Intensität vom Zellinneren und von den Zellwänden in der gesamten 
Intensitätsverteilung. Man sollte noch betonen, dass die Lage der symmetrischen Subprofile 
in Bezug zueinander immer gleich war (wie auf der Abb. 5.38, a, kleiner Peak links). Die 
Versetzungsdichten für die gefitteten Subprofile wurden nach der oben beschriebenen 
Methode (Fourier-Analyse) unter Berücksichtigung von gemittelten Orientierungsfaktoren 
<h> ermittelt (Tabelle 5.7). 
 
Tabelle 5.7 Die aus einzelnen aufgespalteten Peaks berechneten Versetzungsdichten in den 
Zellwänden und im Zellinneren; Versetzungsdichte in 1010 cm-2 
Oberfläche 1/3a 2/3a Mitte  
 Zell Wand Zell Wand Zell Wand Zell Wand 
0.1 1.00 2.74 1.60 2.74 0.698 10.2 1.64 6.73 
0.22 0.906 1.94 1.06 3.95 2.76 11.7 - - 
0.3 1.17 3.10 1.93 5.16 2.67 13.3 - - 
0.54 1.49 2.91 2.00 3.75 2.94 6.05 3.79 10.4 
 














































Abb. 5.39 Beispiele der aus den separierten Intensitätsverteilungen aufgebauten Krivoglaz-
Wilkens-Plots 
 
Die Volumenanteile der Versetzungswände (Tabelle 5.8) wurden aus dem 
Integralintensitätsverhältnis der gefitteten Subprofile berechnet. Wenn man  die beiden 
Tabellen (5.7 und 5.8) vergleicht, stellt man fest, dass mit steigendem Umformgrad der 
Volumenanteil der Versetzungswände relativ konstant bleibt und die Versetzungsdichte 
wächst. Das ist ein Zeichen für die Entwicklung der „sauberen“ Zellstruktur mit dünnen, 
dichten Wänden. Das gleiche geschieht, wenn man die Substruktur entlang der 
Belastungsachse betrachtet.  
Der Vergleich der Resultate dieser Arbeit mit den von den verformten Kupfereinkristallen 
[Ung00] gewonnenen Ergebnissen zeigt eine gute Übereinstimmung. Das im Zugversuch bis 
zu =0.43 verformte einkristalline Kupfer hat eine gesamte Versetzungsdichte im Bereich 
=0.35.11014 m-2 und den Volumenanteil der Wände im Bereich fw=0.190.29. 
 
Tabelle 5.8 Volumenanteil  fw für (002)-Reflex gemessenen Ni-Einkristallen  
Messpunkt  
Oberfläche 0.33a 0.66a Mitte 
0.1 0.210 0.139 0.123 0.105 
0.22 0.260 0.128 0.220 X 
0.3 0.200 X 0.351 X 
0.54 0.181 0.258 0.179 0.119 
 
Auf der Grundlage von Tabellen 5.7 und 5.8 wurde die gesamte Versetzungsdichte berechnet 
(Abb. 5.38, b). Da nicht alle gemessenen -2-Kurven einen asymmetrischen Verlauf hatten, 





































wurden fehlende Daten aus der Abb. 5.37, a genommen. Diese sind fett gedruckt (Abb. 5.38, 
b). 
Trotz der größeren Versetzungsdichte in den Zellblockwänden ist ihr Beitrag zur gesamten 
Versetzungsdichte wegen der kleinen Volumenfraktion von Wandversetzungen 
verhältnismäßig gering.  
 
 Ergebnisse der Messungen am Synchrotron 
Für die Untersuchungen werden die Ni-Proben der 2/3a-Reihe 
ausgewählt, da diese die höchsten Werte der Versetzungsdichte 
nachweisen könnten (s. Abb. 5.37, a). Jede Probe wurde an 9 
Messstellen untersucht (s. Bild links), um die Variationen der 
Versetzungsdichte zu ermitteln. Die Wellenlänge des Primärstrahls 
wurde bei =0.09086nm eingestellt. Die aufgenommenen Rocking-Kurven zeigen eine relativ 
große Streuung der Integralbreiten (Abb. 5.40). Das bedeutet, dass die verschiedenen 
Probenbereiche unterschiedlich starke Desorientierungen und dementsprechend ausgebildete 
Zellstrukturen nachweisen können. Die Ergebnisse zeigen auch eine gute Übereinstimmung 












































Abb. 5.40 Vergleich der Integralbreiten der 
am Synchrotron und am DKS gemessenen 
Rocking-Kurven 
Abb. 5.41 Die aus DKS- und Synchrotron-
Messungen mittleren Versetzungsdichten 
ermittelten  
 
Vergleicht man die mittels Profilanalyse ermittelten mittleren Versetzungsdichten der am 
DKS und am Synchrotron gemessenen Proben, so stellt man fest, dass die 
Synchrotronergebnisse bis zur =0.3 ungefähr um den Faktor 1,7 kleiner sind, als die DKS-
Ergebnisse (Abb. 5.41). Danach entwickeln sich die aus Synchrotronmessungen bestimmten 
Versetzungsdichten weiterhin linear, währenddessen die am DKS gemessenen 
Versetzungsdichten gesättigt werden. Die Ursache dafür kann daran liegen, dass bei den 
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Untersuchungen nicht nur die Versetzungen in der Zellstruktur erfasst werden, sondern auch 
die Fragmentgrenzen einen Beitrag zur Linienverbreiterung leisten. Es wurde bereits 
nachgewiesen [Hug00], dass die Dichte von Fragmentgrenzen im Nickel mit steigender 
Verformung wächst, d.h. die Fragmente werden kleiner, und die Desorientierungen in 
Fragmentgrenzen steigen (s. Abs. 3.3.4). Genau das betrachtet man bei der Verbreiterung von 
am DKS und Synchrotron gemessenen Rocking-Kurven (Abb. 5.40). Da die 
Desorientierungen in den Zell- und Fragmentgrenzen die Rocking-Kurven beeinflussen und 
die Dichte der Fragmentgrenzen steigt, werden sie mit deutlich größerem DKS-Primärstrahl 
meistens stärker erfasst.   
Die Versetzungsdichten dagegen wachsen ständig nur in den Fragmentgrenzen, 
währenddessen die Versetzungsdichte in der Zellstruktur nach =0.3 praktisch konstant bleibt, 
da die Zellstruktur schon ausgeprägt ist („Säuberung“ der Zellstruktur). Bis =0.3 
beeinflussen die Versetzungen in den Fragmentgrenzen hauptsächlich nur die Ergebnisse der 
DKS-Messungen, da ihre Dichte relativ gering bleibt. Nach =0.3 verkleinern sich die 
Fragmente bis zur Größe, die sowohl von Synchrotron als auch von DKS gleichermaßen 
erfasst werden. 
Die auf der Abb. 5.42 dargestellten Grafiken zeigen die Änderung der mittleren 
Versetzungsdichte, der Versetzungsdichte in Zellwänden und im Zellinneren bei dem 
























































Abb. 5.42 Die in den Zellwänden und im Zellinneren vorliegenden Versetzungsdichten sowie 
die mittlere ermittelte Versetzungsdichte der bis zu =0.3 verformten 2/3a-Probe  
 
Meistens liegt die mittlere Versetzungsdichte relativ nah zur Versetzungsdichte im 
Zellinneren, was für die ausgeprägte Zellstruktur spricht – dünne Zellwände mit höherer 
Versetzungsdichte. Manchmal beobachtet man aber solche Situationen (Abb. 5.42, b, 
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Messstellen 2 und 5), bei denen die mittlere Versetzungsdichte fast die Versetzungsdichte der 
Zellwänden erreicht. Man kann vermuten, dass die Fragmentgrenzen gerade an dieser Stelle 
auftreten und dementsprechend die Verbreiterung der -2-Kurven beeinflussen. 
 
 -2-Kurvenmessungen an Fe-Si Proben 
Beim Vergleich der Integralbreiten der 
Rocking-Kurven Ni (Abb. 5.32) und Fe-Si 
(Abb. 5.34, b) wurde festgestellt, dass die am 
Ni gemessenen Kurven deutlich breiter sind 
als die Rocking-Kurven vom Fe-Si. Im 
Gegensatz dazu sind die Verbreiterungen der 
radialen Intensitätsverteilungen beim Fe-Si 
(Abb. 5.43) mindestens doppelt so groß wie 
beim Ni. Da die Intensitätsverteilung in 
radialer Richtung hauptsächlich von den 
Versetzungen im Zellinneren 
(Spannungskomponente) und die 
Intensitätsverteilung in azimuthaler Richtung 
von Versetzungen in den Zellwänden (Desorientierung) bestimmt wird, kann man aus diesem 
Grund behaupten, dass die Substruktur von Ni-Proben ausgeprägter als von Fe-Si ist. 
Deswegen sollte das Zellinnere in Fe-Si im Vergleich zu Ni nicht so stark mit Versetzungen 
gesättigt werden, was bereits die TEM-Untersuchungen (s. Abs. 5.1.7) auch bestätigt haben. 
 
 Die Bestimmung der Versetzungsdichte in Fe-Si 
Die Berechnungen der Versetzungsdichte wurden nach dem gleichen Schema, wie im Fall für 
Ni-Proben beschrieben wurde, durchgeführt, mit einem Unterschied, dass bei folgenden 
Berechnungen die Anteile der  Schrauben- bzw. Stufenversetzungen als 80% zu 20% 
festgelegt wurden, weil die Stufenversetzungen in krz-Metallen stark annihilieren sollen.  
Aus dem Verlauf von Warren-Averbach-Plot (Abb. 5.44, a) kann man erkennen, dass kein 
Kristallitgrößeneffekt in Betracht gezogen werden muss, was auch mit der Theorie 
übereinstimmt. 
Die Ergebnisse der Krivoglaz-Wilkens-Analyse sind auf Abb. 5.45 zu sehen. Die 
Inhomogenität der Versetzungsdichte ist entlang der Belastungsachse in Fe-Si sehr stark 
ausgeprägt (ungefähr Faktor 102 zwischen der Oberfläche und  der Mitte der Probe). Solche 
Abb. 5.43 Die Integralbreiten gestauchter Fe-
Si Einkristalle 




















strukturellen Unterschiede waren ganz deutlich bei den TEM-Untersuchungen zu sehen (Abb. 
5.46). 
 
Abb. 5.44 Warren-Averbach- (a) und die entsprechende Krivoglaz-Wilkens-Plots (b) von 
gemessenen Fe-Si-Proben 
 
Man beobachtet einen rapiden Anstieg der Versetzungsdichte mit einer nachfolgenden 
Sättigung, was dem Bereich IV der Verfestigungskurve entspricht (Abb. 4.3, b). Dabei sind 
einerseits die Versetzungsdichten in Fe-Si wesentlich höher als bei verformten Ni-
Einkristallen. Andererseits beobachtet man keine ausgeprägte Polarisation der Versetzungen 
in Fe-Si, die typisch für krz-Metalle (z.B. Wolfram) sein soll. Daraus kann man schließen, 
dass der Verformungsprozess zuerst durch einen starken Anstieg sowohl  der Schrauben- als 
auch der Stufenversetzungen begleitet wird.  
  
Abb. 5.45 Die gesamten Versetzungsdichten (a) und die Abschneideradii (b), ermittelt in 
gestauchten Fe-Si Einkristallen 


























Verformung  a) 


































































a b  
Abb. 5.46 Versetzungsstrukturen auf der Oberfläche (a) und in der Mitte (b) von einer bis zu 
=0.45 verformten Fe-Si Probe 
 
Da nur die radiale Intensitätsverteilung bei =0.1 asymmetrisch war, kann man behaupten, 
dass schon bei dieser Verformung die polarisierte Versetzungsstruktur hauptsächlich mittels 
Stufenversetzungen gebildet wurde. Diese entwickeln sich mit steigender Verformung zur 
Subkorngrenzen. Dabei steigt auch die Desorientierung. Die Dichte von 
Schraubenversetzungen bleibt dann relativ konstant, weil diese durch das Quergleiten 
teilweise annihilieren. Die gebildeten Strukturen sollten auch jene 
Versetzungskonfigurationen einschließen, die weit reichende Spannungsfelder haben und den 
Beitrag zur mittleren Desorientierung leisten. Solche Strukturen wurden mittels TEM-
Untersuchungen gefunden und analysiert (s. Abs. 5.1).  
Entsprechend der kleinen Änderungen der Versetzungsdichte (Abb. 5.45, a) und der geringen 
Rockingkurvenverbreiterungen, gemessen an der äußeren Probenoberfläche, bleibt der 
Abschneideradius relativ groß und seine Änderung klein (Abb. 5.45, b). In der Mitte der 
Probe dagegen ist der Abschneideradius sehr klein. Es deutet darauf hin, dass die 
Versetzungsanordnungen an der Oberfläche und in der Mitte der Probe stark variieren, was 
auch die TEM-Untersuchungen bestätigen (Abb. 5.46).  
 
Schlussfolgerungen zum Kapitel 5.2 
Die röntgenographischen Untersuchungen zeigen die Evolution der Versetzungsstruktur in 
verformten kfz- (Ni) und krz-Einkristallen (Fe-Si). Daraus kann man folgende Konsequenzen 
ziehen: 
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- die Ausbildung der Zellstruktur in Ni ist wesentlich ausgeprägter als in Fe-Si. Dazu 
tragen in erster Linie die Stufenversetzungen bei. Mit steigender Verformung wachsen die 
Desorientierungen, da diffuse Zellen in richtige Kippwände umgewandelt werden; 
- die Versetzungsdichte in beiden Metallen ändert sich nach relativ kleiner 
Verformung (=0.2) kaum, weil die Versetzungsdichte nur in den Fragmentgrenzen von Ni 
steigt und die Schraubenversetzungen in Fe-Si durch Quergleiten annihilieren. Dabei sind die 
in der Probenmitte ermittelten mittleren Versetzungsdichten in Fe-Si viermal so hoch wie in 
Ni;  
- im Gegensatz zu anderen krz-Metallen ist die Bildung der Zellstruktur in Fe-Si kaum 
zu erkennen. 
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5.3 Untersuchungen am REM 
Die optimale Möglichkeit für die Untersuchungen auf dem Mikrostrukturniveau bietet die 
Rasterelektronenmikroskopie. Diese Technik schliesst eine Lücke zwischen den integralen 
Methoden (z.B. XRD, s. Abs. 5.2) und den lokalen TEM-Untersuchungen (s. Abs. 5.1) und ist 
ein gutes Mittel für die qualitative und quantitative Analyse des breiten Spektrums von 
werkstoffwissenschaftlichen Problemen.  
 
5.3.1 Wechselwirkungen zwischen Primärelektronen (PE) und Materie 
Die für die Untersuchungen benötigten PE werden in einer Elektronenquelle erzeugt. 
Hauptsächlich handelt es sich um zwei Typen von Quellen: 
- die sogenannte Glühkathode, die aus einem haarnadelförmig gebogenen Draht 
aus Wolfram oder Lanthanhexaborid (LaB6-Kristall) besteht. Durch die 
Erhitzung der Kathode werden Elektronen emittiert und im elektrischen Feld mit 
einer Spannung von 8  30 kV beschleunigt; 
- Feldemissionskathode (engl. Field Emission Gun (FEG)) besteht aus einer sehr 
feinen Kristallspitze. Bei dem Anlegen einer sehr hohen elektrischen Feldstärke 
emittieren aus dieser Spitze die PE. Dabei unterscheidet man die kalte 
Feldemission, bei der kein Heizen der Kathode notwendig ist, und die warme 
Feldemission, bei der die Kathode leicht geheizt wird, was auch höhere 
Strahlintensitäten im Vergleich mit kalter Feldemission erzeugt. 
Das REM mit der Feldemissionskathode liefert besonders gute Bildqualität 










Abb. 5.47 Die „Anregungsbirne“ und ihre Komponenten 
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Bei der Wechselwirkung zwischen einem fokussierten Elektronenstrahl bzw. den PE und der 
Materie entsteht die so genannte Anregungsbirne (Abb. 5.47), die  fünf Komponenten 
umfasst: 
- Sekundäre Elektronen (SE) entstehen durch inelastische Wechselwirkung der primären 
Elektronen mit der Atomhülle des Probenmaterials (Ionisation). Diese Elektronen besitzen 
eine geringe Energie (liegt unter 50eV, wahrscheinlichste Energie 2  5eV, s. Abb. 5.48, 
a) und stammen aus einer dünnen Oberflächenschicht der Dicke 0.5  2 nm und sind 







































a) b)  
Abb. 5.48 a)Energiespektren von SE für verschiedene Probenmaterialien; b) Ausbeute der SE 
in Abhängigkeit von Energie der PE EPE 
 
Die Ausbeute der SE ist für alle Materialien stark von Energie der PE abhängig (Abb. 
5.48, b) und weist ein Maximum bei EPE<1keV auf. 
- Rückgestreute Elektronen (RE, bakcscattered electrons) sind PE, die aufgrund von  
Vielfachstreuung innerhalb der Streubirne (Abb. 
5.47) unterschiedlich viel Energie verloren haben 
und breitere Spektren von Energien besitzen, Mit 
zunehmendem Einfallswinkel  der PE gegen die 
Oberflächenormale steigt der Anteil sowohl SE als 
auch RE an, da die Wechselwirkungsstrecke t' der 
PE in der Oberflachenschicht der Dicke tRE (Abb. 
5.49) wächst. Der Durchmesser der Austrittsfläche 
wie auch die Austrittstiefe tRE liegen in der 
Größenordnung von μm bei RE und nm bei SE (sehr 







Die Intensität des Signals von RE ist in erster Linie von der mittleren Ordnungszahl des 
Materials abhängig. Ab einer Energie der PE größer als 10keV steigt die Ausbeute der RE 






















Abb. 5.50 Anzahl der SE (-Werte) und RE (-Werte) als Funktion der Ordnungszahl Z 
 
- Als Resultat der Anregung und Ionisation einer inneren Atomschale und des 
anschließenden Überganges in den Grundzustand tritt die Emission von 
charakteristischer Röntgenstrahlung auf. Sie ist elementenspezifisch und kann für 
die lokale chemische Analyse der Probe genutzt werden. Während bei Kernen mit 
kleiner Ordnungszahl (Z<20) überwiegend Emission von Auger-Elektronen auftritt, 
dominiert die Emission von charakteristischer Röntgenstrahlung bei Werkstoffen mir 
höherer Ordnungszahl; 
- Kathodenlumineszenz (KL) - Lichtquanten, die infolge von 
Rekombinationsprozessen in lumineszenzfähigen (insbesondere halbleitenden) 
Werkstoffen nach Anregung durch PE emittiert werden. Die Wellenlänge der 
emittierten Photonen erstreckt sich dabei vom ultravioletten bis zum infraroten 
Bereich. Dazu wird eine wellenselektive Abbildung erzeugt. Mit Hilfe der KL-
Strahlung können Informationen zu Defektstruktur der Probe, sowie Spurenelementen 
gewonnen werden; 
- Transmittierte Elektronen können beobachtet werden, wenn die Probe hinreichend 
dünn ist (typischerweise zwischen 50 und 500nm). In Raster-Transmissions-
Elektronenmikroskopie (auch STEM vom englischen Begriff "Scanning Transmission 
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Electron Microscopy") wird die Probe zeilenweise abgetastet. Dabei registriert man 
(mit einem zusätzlichen Detektor) nicht die SE von Probenoberfläche, sondern 
transmittierte Strahlung (PE und die elastisch und unelastisch gestreuten Elektronen). 
Für die Bildentstehung werden nur die Elektronen von einem bestimmten 
Winkelstreubereich verwendet [Fro83]. 
Alle oben beschriebenen Produkte der Wechselwirkung von PE mit der Probe können zur  
Topografieabbildung von Proben verwendet werden. Tatsächlich beschränkt man sich 
meistens auf die Detektion von SE und RE.  
 
5.3.2 Kontrastentstehung im REM  
Da für die Abbildungen im REM sowohl SE, als auch RE genutzt werden, unterscheidet man 
zwei Kontrastarten: Oberflächentopografiekontraste und Materialkontraste. 
 Bei Oberflächentopografie tragen zur Entstehung der Abbildungen folgende Faktoren bei: 
 Flächenneigungskontrast 
Je kleiner der Winkel zwischen Primärstrahl und untersuchter Probenoberfläche ist, desto 
größer ist die Wechselwirkungsstrecke, die die PE in der Oberflächenschicht zurücklegen 
müssen und desto größer ist auch der Primärstrahlfleck auf der Probe. Daraus folgt, dass 
mehr SE und RE emittieren, und deswegen erscheinen Flächen umso heller. 
 Abschattungskontrast 
Wenn der Detektor seitlich von Probe platziert ist (was normalerweise der Fall ist) könnte 
man die Abschattungen beobachten, die durch Absorption und Streuung der RE und SE 
von zum Detektor abgewandten Bereichen als dunklere Bereiche erscheinen, da diese vom 
Kollektor nicht erfasst werden können. Besonders ausgeprägt ist es bei RE-Bildern zu 
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Die vorspringenden Kanten (Abb. 5.52 ) 
erscheinen im Vergleich mit ebenen 
Bereichen der Probe (Abb. 5.52 ) heller, da 
aus beiden Flanken vermehrt SE und RE 
austreten. Im Gegensatz dazu sehen die 
einspringenden Kanten (Abb. 5.52 ) 
dunkler als die benachbarten Flächen aus. 
 
 Rauhigkeitskontrast 
Je größer die Wirkung des Kanteneffekts ist, d.h. je größer die Dichte von vorspringenden 
Kanten pro Flächeneinheit ist, desto heller erscheint die Probenoberfläche im Vergleich zu  
einer glatten Fläche des gleichen Materials 
 
 hohe Scharfentiefe 
Für die Schärfentiefe T gilt: 
T=S/tan  
wobei S die Auflösung ist (s. Abb. 5.53) 
Je kleiner der Winkel  ist, d.h. kleinere Apertur, desto größer 
ist die Schärfentiefe. 
 
Der Topografiekontrast dient oft der Charakterisierung von Metall- und Kunststoffbrüchen, 
Kristallformen, Mikro- und Nanobauteilen, Metall- und Lackpulvern, Keramiken.  
 Die Materialeigenschaften haben Einfluss auf  den Bildkontrast durch folgende Faktoren: 
 Materialkontrast  
Die Helligkeit der REM-Bilder ist stark vom Material abhängig, weil bei Werkstoffen mit 
höheren Ordnungszahlen Z auch mehr RE und SE (weniger ausgeprägt) emittiert werden 
(s. Abb. 5.50). Deswegen erscheinen die Oberflächen mit größerem Z heller gegenüber 
den Bereichen mit niedrigem Z. 
 Kristallorientierungskontrast  
Die oben beschriebene starke Abhängigkeit der RE-Ausbeute von Einfallswinkel des PE 
zur Probennormale spielt beim Kristallorientierungskontrast die entscheidende Rolle. Die 
zum Primärstrahl unterschiedlich gekippten Kristallite erscheinen ungleich hell. 
 Potentialkontrast  
Abb. 5.52 Kanteneffekt 
 










Die aus negativ geladenen Probenbereichen emittierten SE können leichter detektiert 
werden, als Elektronen aus positiv geladenen Gebieten, was sich die negativ geladenen 
Bereiche folglich heller erscheinen lässt. 
 Magnetfeldkontrast  
Äußere und innere Magnetfelder beeinflussen die Bahnen von RE und besonders SE und 
tragen zur Kontraständerung bei.  
Eine wichtige Rolle bei der Analyse von Materialkontrasten spielt die topografisch glatte 
Probenoberfläche, da sonst die Topografiekontraste das resultierende Bild beeinflussen 
können. 
Die Materialkontrastabbildung ist grundsächlich für die Legierungen, Keramiken, Metall- und 
Lackpulver nützlich. 
 
5.3.3 Methodik der EBSD-Untersuchungen 
Die ersten Erforschungen von EBSD-Abbildungen (Electron Back-Scattered Diffraction) hat 
Alam [Ala54] mit Hilfe von einem auf dem Fototräger registrierten und mittels einer 
speziellen Apparatur ausgewerteten Kikuchi-Pattern durchgeführt.  
In den 70er Jahren  erkannte man das Potential der EBSD (damals von engl. Backscatter 
Kikuchi Pattern als BKP bezeichnet) als Instrument zur Bestimmung von lokaler Textur 
[Ven73, Ven77]. Das erste halbautomatische rechnergestützte EBSD-System wurde von 
Dingley [Din84] entwickelt. 
In den 90er Jahren wurden mittels der auf dem REM basierenden EBSD – Technik [Din92, 
Ran92, Mic93] die ersten vollautomatischen Einzellorientierungsmessungen durchgeführt 
[Ada93] und seitdem gilt die EBSD – Technik als zuverlässige und schnelle Methode für die 
Charakterisierung von verschiedenen Probenzuständen und Materialien (Metalle, Keramiken, 
Halbleiter und Mineralien). 
Typische Anwendungsbeispiele für diese Technik sind z. B. Texturbestimmungen, 
Untersuchung der temperaturabhängigen Evolution von Gefügen und Phasenumwandlungen 
in amorphen und nanokristallinen Materialien. Bei Einkristallen kann die kristallographische 
Orientierung relativ zur Probenoberfläche bestimmt werden. 
Ein typisches Beispiel eines solchen Systems auf Basis vom SEM LEO 1530 FEG, das für 
alle EBSD - Untersuchungen dieser Arbeit im Institut für Werkstoffwissenschaft TU BAF zur 
Verfügung stand,  ist auf der Abb. 5.54 zu sehen.   
Das System funktioniert folgendermaßen: 
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Der Elektronenstrahl von der Kanone (1) trifft die Probenoberfläche (2), die für den optimalen 
Bildkontrast mit einem Probenhalter (3) um 70° gekippt ist. Dabei bilden die zurück 
gestreuten Elektronen auf dem Phosphorschirm (4) ein so genanntes Kikuchi - Diagramm (s. 
Abb. 5.55), das mit Hilfe einer CCD-Kamera erfasst und auf einen Rechner (5) und/oder ein 
TV-Gerät (6) übertragen wird. Das verwendete System ist strahlgesteuert, d.h., das Abtasten 
des Probenbereiches wird durch die Bewegung vom Elektronenstrahl realisiert, was sowohl 
gewisse Vorteile (große Abtastgeschwindigkeit und damit verbundene kleine 
Probenkontamination), als auch Nachteile (Fokussierung des Strahls in der zur 







1) Kanone; 2) Probe; 3) gekippter um 70° Probenhalter; 
4) Phosforschirm mit TV Kamera; 5) Halbautomatische 
Indizierungssystem; 6) TV für visuelle Beobachtung  
mmv 
 
Abb. 5.54 Schematische Darstellung eines EBSD - Systems auf  der Basis von SEM LEO 
1530 FEG 
 
Als Ergebnis bekommt man Kristallorientierungen von jedem Punkt der Probenoberfläche mit 
einer Ortsauflösung von bis zu 50 nm, was in der Form von Karten (mapping) dargestellt 
werden kann. Es können dabei mehrere Phasen detektiert werden. 
Da die EBSD-Technik auf der Registrierung und Indizierung von den bei der Beugung der RE 
entstandenen Kikuchi-Pattern beruht, müssen diese Prozessschritte genauer erklärt werden.  
Abb. 5.55 Entstehung von Kikuchi-Bändern auf dem 














Im Abs. 5.3.1 wurde gezeigt, dass bei der Wechselwirkung der PE mit Materie die RE 
emittiert werden. Diese Elektronen werden gemäß der Bragg’schen Gleichung 
(5.235.235.235.23) an entsprechenden kristallographischen Ebenen gebeugt. Es entstehen 
zwei sogenannte Kossel-Kegel, die von dieser Netzebene ausgehen. Der Öffnungswinkel 
dieser Kegeln beträgt 90°-. 
Da die Wellenlänge der Elektronen in Nanometerbereich (bei 20kV -   0.274nm) liegt, ist  
sehr klein und der Öffnungswinkel des Kegels entsprechend sehr groß, so dass die Spuren von 
beiden Kegeln auf dem Phosphorschirm (Abb. 5.55, a) als ein paralleles Paar der geraden 
Linien – das Kikuchi-Band - aussehen und damit die entsprechende Kristallebene 
repräsentieren (s. auch Abs. 5.1). Das ganze Muster von Kikuchi-Bändern, das auf dem 
Phosphorschirm sichtbar wird, und gleichzeitig mittels CCD-Kamera aufgenommen wird, 
nennt man Kikuchi-Diagramm (Abb. 5.55, b). Um die Orientierung jedes Messpunktes zu 
berechnen, soll das Kikuchi-Diagramm erst vektorisiert und dann indiziert (Abb. 5.55, c) 
werden. 
Bei Vektorisierung von Kikuchi-
Diagrammen (d.h. die Entdeckung der 
Kikuchi-Bänder aus digitalisiertem 
Rasterbild mittels entsprechender Software, 
in dieser Arbeit – CHANNEL4) wendet man 
die Hough-Transformation an [Hou62, 
Hab91]. Die Hough-Transformation ist ein 
Verfahren, bei dem in bestimmten 
Bildausschnitten kolineare Bildpunkte, d.h. auf einer Gerade liegende Punkte, detektiert 
werden sollen. Dabei benutzt man die Darstellung einer Gerade in der Hesse’schen 
Normalform (Abb. 5.56, a): 
 sincos  yxr        (5.41) 
Alle möglichen Geraden, die im (x,y)-Koordinatensystem in Punkten A, B und C (Abb. 5.56, 
a) das Geradenbündel bilden, sind im (r,) - Koordinatensystem als entsprechende Kurven 
dargestellt (Abb. 5.56, b). Die für alle drei Punkte gemeinsame Gerade (Abb. 5.56, a) hat im 
(r,) – Koordinatensystem die Form eines Schnittpunktes von A-, B- und C-Kurven (Abb. 
5.56, b).  
Der Vorteil der Hough-Transformation liegt darin, dass die Kikuchi-Linien auch kleinere 
Unterbrechungen (Kontraständerungen) aufweisen dürfen und dass auch andere, verstreute 
Punkte auftreten können. 
 
















In Abhängigkeit von der 
Probenstruktur wird die 
Beschleunigungsspannung zwischen 
15 und 20 kV gewählt, was eine 
Fokussierung des Elektronenstrahls 
bis zu 50 nm Durchmesser 
ermöglicht. Die kalkulierte 
resultierende Desorientierung 
betrachtet man dann als 
Überlagerung von partiellen 
Verteilungen der relevanten mit 
Defektstruktur verbundenen Desorientierungen rel und durch nicht ideale 
Experimentbedienungen auftretende irrelevante Desorientierungen irr [Tro97] 
        irrrel fff  1       (5.42) 
mit NNrel  - Fraktion von relevanten Messdaten (N – Gesamtzahl der gemessenen 
Punkten), die vom Verformungsgrad abhängt. Diese irrelevanten Desorientierungen, die man 
bei Messungen von quasi defektfreien Kristallen (Abb. 5.57) berechnen kann, sollen bei der 
Bestimmung von wahrer Desorientierung 
 
irrrel
  11 1        (5.43) 
separiert werden [Pan05]. 
Als wichtigste Quellen von irrelevanten Desorientierungen nennt man 4 Folgende [Ran92]: 
1) Positionierung der Probe bezüglich des Probenhalters, Mikroskopachsen und 
Kalibrierungsprobe;  
2) Rasterabfragefehler, die mit der Zentrumbestimmung des Paars von Kikuchi-Linien 
verbunden ist; 
3) nichtlineare Fehler in der TV - Kamera treten häufig bei unterbelichteten Kikuchi-
Pattern auf; 
4) Kalibrierung. Die höchstwahrscheinlichste Fehlerquelle bei Orientierungsmessungen 
durch die Genauigkeit der Bestimmung von pattern centre und Kameralänge. 
Eine sehr wichtige Rolle bei den Orientierungsberechnungen spielt die Zuverlässigkeit und 
Statistik der Messungen.  Während die Oberflächenqualität (Probenpräparation) und die Wahl 
der Anzahl von Messpunkten vollkommen vom Operator abhängen, beeinflussen die 
 
Abb. 5.57 Verteilung von im versetzungsfreien Si-




















Eigenspannungen die Qualität des Kikuchi - Diagramms und somit die Anzahl von indizierten 
Messpunkten sehr erheblich.  
Generell ist die Unschärfe von Kikuchi-Linien auf den während Deformation eingebrachten 
Spannungen oder durch feine Substruktur (Verdopplung von Kickuchilinien) zurückzuführen. 
Diese unscharfen und doppelten Kikuchi-Linien können mittels HKL - Software [Cha96] 
nicht oder falsch identifiziert werden, da die Lage der Kikuchipaare nicht exakt festgestellt 
werden kann.   
      Um spannungsfreie und gleichzeitig glatte Probenoberfläche zu erhalten, wurden in dieser 
Arbeit zwei Präparationsmethoden benutzt:  
    Schleifen der Probenoberfläche mit SiC - Nassschleifpapier mit Körnungen 800, 1200, 
2400 und 4000 (nach DIN 69176), nachfolgendes mechanisches Polieren mit 
Diamantspray der Körnung 3µm und 1µm und zum Abschluss elektrolytisches Polieren 
mit Struers LectroPol - 5, sowie 
    mechanisches Schleifen und Polieren mit ABRAMIN (Fa. Struers) und abschließendes 
Polieren mit einer kolloidalen SiC - Suspension mit 20nm Körnung.  
Die nach letzter Methode polierten Proben haben eine bessere Oberflächenqualität 
nachgewiesen und als Folge dessen eine bessere Statistik (85 - 95 % Indizierung gegenüber 
70 - 90 % nach elektrolytischem Polieren) gezeigt.  
  
5.3.4 Methodik zur Auswertung und Präsentation der EBSD - Daten 
Bei den EBSD-Untersuchungen werden die Probenflächen abgetastet, die eine rechteckige 
Form haben und aus äquidistant liegenden Messpunkten bestehen. Die in dieser Arbeit 
erfassten Datenmengen variierten zwischen 15.000 (300x50) und 150.000 (500x300) 
Messpunkten und Schrittweiten von  0,2µm (für die Bestimmung von mittleren 
Desorientierungen) bis zu 5µm (für die Mikropolfigurmessungen), was auch angesichts der 
Statistik klare Aussagen über die Substrukturwerte, wie mittlere Desorientierung, mittlere 
Sehnenlänge, Orientierungsverteilungsfunktion (OVF) ergeben sollte.  
Mit Hilfe der HKL - Software werden die auf dem Phosphorschirm sichtbaren Kikuchi-Bilder 
mit einem Standard verglichen und die Information über die Orientierung jedes Messpunktes  
als Tripel von Eulerwinkeln g = (1,,2) (vgl. Abb. 5.59) gespeichert, das einen räumlichen 
Vektor kg
  definiert, welcher die Orientierung des entsprechenden Probenbereichs in einem  
festen Koordinatensystem des REMs kennzeichnet. Dies passiert in drei Schritten:  
1) Vektorisierung (mittels Hough-Transformation) und Indizierung des Kikuchi-Patterns. 
Die Indizierung von Kikuchi-Linien wird mittels der Berechnungen von 
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Netzebenenabständen dhkl bei bekannten Kameralänge L und Breite von Kikuchi-Band 
realisiert (s. Abs. 5.1); 
2) Bestimmung der Orientierungsmatrix 
Aij. Dabei werden die 
zweidimensionalen Koordinaten (xBi, 
yBi) auf dem Bildschirm in 
dreidimensionale Vektoren ri im 
Probenkoordinatensystem mit 
bekannten Koordinaten (xPC, yPC) von 
pattern centre (PC) und Kameralänge L 
umgerechnet (Abb. 5.58). Die daraus 
kalkulierte  Drehmatrix R (5.44) enthält 
alle Informationen über Kippung der 






































i       (5.44) 
Unter Berücksichtigung des Probenkoordinatensystems (xpypzp) kann damit die 
Orientierungsmatrix Aij bzw. die 
Orientierung des Messpunktes berechnet 
werden; 
3) Berechnung aus Orientierungsmatrix 
des Tripels von Eulerwinkeln, die 
folgende Drehungen beschreiben: 
  Drehung um 001 (Z-Achse) um  
  Winkel 1; 
  Drehung um 100 (X-Achse) um  
Winkel ; 
  Drehung um 001 (Z-Achse) um  
  Winkel 2, 
 
Abb. 5.58 Beziehungen zwischen Proben-, 
Mikroskop- und Phosphorschirmkoordinaten-
system 
























Aus den mittels HKL-Software ermittelten Eulerwinkeln lassen sich die Orientierungmatrizen 




















Die Matrix Aij beschreibt den Zusammenhang vom Probenkoordinatensystem mit dem 
Koordinatensystem des Mikroskops.     
Die Orientierungsdifferenz von zwei benachbarten Messpunkten bezeichnet man als 
Desorientierung. Sie wird aus der Desorientierungsmatrix M12 kalkuliert [Ran92], die die 
Überführung der Orientierungsmatrix A2 des zweiten Messpunktes (bzw. 
Kristallkoordinatensystem dieses Messpunktes) in die Orientierungsmatrix A1 des ersten 
Messpunktes (bzw. Kristallkoordinatensystem) beschreibt. 
M12 = A1-1A2         (5.46) 
 Diese Rotationsmatrix M12 ist dadurch gekennzeichnet, dass zwischen ihren Komponenten 
















ii mmmmmm     (5.47) 



















i mmm    (5.48) 
bestehen. 
Aus der Desorientierungsmatrix können wichtige 
Substrukturparameter, die die Desorientierung im 
3D-Raum charakterisieren, bestimmt werden: 
 Die Drehachse (gemeinsame für beide 
Koordinatensysteme, die entsprechende 
Orientierungen von Probenbereichen darstellen, 
Abb. 5.60) l, mit  normalisierten Komponenten l1 = 
m23 - m32; l2 = m31 - m13; l3 = m12 - m21, und  
 Der Drehwinkel   = min[arccos((spur M*12-1)/2)]    (5.49) 
wobei   22111*12 ASASM crcr    mit crS1 , crS2 - die Glieder einer Symmetriegruppe, die die 
Kristallsymmetrieoperatoren (z.B. 24 für die kubische Phase) repräsentieren. Die Anzahl der 
Symmetrieoperatoren für eine beliebige Symmetriegruppe kann aus der Gleichung: 
 
Abb. 5.60 Drehachse l und Drehwinkel 










N=1+N2+2N3+3N4+5N6 (wobei Ni – i-zählige Symmetrieachse) ermittelt werden [Gou61]. 
Der Desorientierungswinkel in diesem Sinne bedeutet den minimalen Drehwinkel bezüglich 
des Kristallsymmetrieoperators. 
In vielen Arbeiten [z.B. Hab06] berechnet man die so genannte Orientierungsdistanz 
zwischen zwei Orientierungen mit Hilfe von Gl. (5.49), wobei  
       

















 ,,   [Mat87]. 




















Abb. 5.61 Die aus den EBSD-Daten berechneten Substrukturparameter 
 
 Die einzelnen Orientierungen lassen sich mittels einfacher Methoden – sogenannter 
Darstellung der Orientierungen in der stereographischen Projektion – Mikropolfigur (oder 
inversen Mikropolfigur, Abb. 5.62, a) - analysieren [Ran92]. 
Eine geringe Messstatistik (bzw. einkristalline schwach verformte Proben) stellt sich in der 
Mikropolfigur als Versammlung von einzelnen Orientierungen (Abb. 5.62, b) dar. Im 
Gegensatz dazu repräsentieren die Dichtekonturen (Abb. 5.62, c und d) nur die bevorzugte 
Orientierung des Kristalls. 
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Abb. 5.62 Schematische Darstellung der Erzeugung von 
{200}-Mikropolfigur: Durchschnitt von {200}-Polen mit 
Referenzsphäre (a);  Projektion von Orientierungen der 
24 Körner (b); Dichtekonturen (c) und (d) [Ran92]. 
 
 Die normierten Häufigkeiten des Desorientierungswinkels benachbarter Zellen 
(entsprechend der linearen Bewegung des Elektronenstrahls auf der Probe). Die Normierung 











p        (5.51) 
wo   - Klassenbreite, Hi - Klassenhäufigkeit, pi-normierte Häufigkeit 
 Die mittlere Sehnenlänge  gleichorientierter Gitterbereiche ist in verformten Einkristallen 
hauptsächlich mit Zellblockgröße verbunden. Diese Werte lassen sich sowohl direkt aus 
EBSD-Map, als auch aus der Korrelation zwischen Desorientierungen (s. folgenden Abs.) 
bestimmen. 
 Die Sehnenlängeverteilung spiegelt die zweidimensionale Korngrößeverteilung wider und   
ist neben der Desorientierungsverteilung als Zeichen der Substrukturevolution zu betrachten. 
 Die OVF ist die kontinuierliche Darstellung der Orientierungen im dreidimensionalen 
Orientierungsraum. Es besteht die Möglichkeit des direkten Vergleichs zwischen den im 
Eulerraum berechneten OVF und röntgenographisch ermittelten Makrotexturen. Wie bei den 
Polfiguren kann zur Berechnung der OVF die Zellenmethode angewendet werden. In diesem 
Fall wird der Eulerraum in kleine Zellen mit einer Schrittweite von z.B. 1==2=5° 
aufgeteilt und für jede Orientierung entsprechende Zelle i inkrementiert. Danach folgt die 
Normierung auf Gesamtzahl der Orientierungen N und der Zellgröße, was als Ergebnis das 


























Häufiger operiert man aber mit der indirekten Methode der OVF-Darstellung, bei der man 
jeder Orientierung eine gaußförmige Häufigkeitsverteilung im Eulerraum zuordnet. Die 
resultierende Textur besteht dann aus N entsprechend überlagerten Gaußpeaks; 
 Die Desorientierungsverteilung wird im dreidimensionalen Eulerraum, zylindrischem 
Winkel/Achse-Raum und im Rodrigues-Raum dargestellt. 
 
5.3.5 Korrelationen der (Des)orientierungen 
Da bei der plastischen Verformung die Versetzungsstrukturen (hauptsächlich 
Versetzungswände) gebildet werden, die Gebiete mit unterschiedlicher Orientierung 
voneinander trennen, lässt sich behaupten, dass Hinweise auf Korrelationen zwischen den 
Desorientierungen in benachbarten Grenzen existieren sollten. Damit ist gemeint, dass sich 
die Versetzungswände, die die Fehlorientierungswinkel hervorrufen, je nach 
Verformungsgrad miteinander beeinflussen und sich entsprechend ordnen. In diesem Sinne 
sind die EBSD-Untersuchungen besonders wichtig, da sie es erlauben, mit großen 
Datenmengen zu operieren, um den Einfluss von Korrelation zu berücksichtigen.  
a)
x0 
2x0 3x0 4x0 nx0(n-1)x0
 b)
 









x / µm 
xcor 
 
Abb. 5.63 Ein Beispiel des linearen Abtastens von einem ausgewählten Probenbereich mit 
x-Schrittweite und Anzahl der Messpunkten n (a); die dem Bild (a) entsprechende 
Auftragung der mittleren Desorientierung in Abhängigkeit vom Abstand zwischen 
Messpunkten und die nach der Gleichung (5.52) gefittete Kurve. 
 
Die Bestimmung der Orientierung eines jeden Messpunktes vom ausgewählten Probenbereich 
wird durch Abtasten des rechteckigen Probenbereiches realisiert, schrittweise mit einem 
Abstand x0 (Schrittweite) zwischen den Messpunkten (Abb. 5.63, a). Selbstverständlich 
kann die Desorientierung nicht nur zwischen benachbarten Punkten, sondern auch zwischen 
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weit liegenden Punkten x =nx0 kalkuliert werden. Die Berechnungen zeigen, dass die 
mittlere Desorientierung in Abhängigkeit vom Abstand zwischen den Messpunkten zuerst 
stark ansteigt und danach praktisch konstant bleibt (Abb. 5.63, b), d.h. die Korrelation 
zwischen den Orientierungen keine Rolle spielt. Dieser Übergang wird mit dem Punkt xcor 
bezeichnet und entspricht der Korrelationslänge. Die Ergebnisse der 








exp1        (5.52) 
fitten, wobei   - berechnete mittlere Desorientierung bei entsprechendem n-Wert;   - 
mittlere Desorientierung mit n=; dc – mittlere Subkörngröße; P  – 
Immobilisierungswahrscheinlichkeit von Versetzungen (P = 1/3 [Pan02]), die auf die endliche 
freie Weglänge der mobilen Versetzungen, als Träger plastischer Verformung, zurückführt. 
 
5.3.6 Auswertung der EBSD – Untersuchungen 
5.3.6.1 Graphische Darstellung der Orientierungen  
Die verformten Kristalle wurden laut Tab. 5.9 mit folgenden Parametern abgetastet: 
 
Tabelle 5.9 Messfelder und Schrittweiten bei EBSD-Untersuchungen 
Proben Schrittweite, µm Messfeld, Punktzahl 
Ni, alle 0.5 – 1 300 x 50, 150 x 100 
Ni, nur aus der Mitte 0,2 500 x 300 
Fe-Si, alle 0.5 200 x 100 
 
Für die Visualisierung der Orientierungsverteilung dient im Programmpaket „Channel 4“ 
[Cha99] eine so genannte Orientierungskarte, welche die unterschiedlichen Orientierungen als 
Farbenverteilung darstellt. Bei kubischen Kristallen werden die Orientierungen (1, , 2) 






255 21  BlauGrünRot    (5.53) 
in eine Rot – Grün – Blau – Farbskala transformiert. Das Verfahren funktioniert sehr gut bei  
Vielkristallen und Einkristallen mit stark desorientierten Zellblöcken bzw. Subkörnern, weil 
sie die großen Orientierungsunterschiede aufweisen und demzufolge gute Farbkontraste 
zeigen. 
Eine andere Situation beobachtet man bei schwach verformten einkristallinen Proben. In 
diesem Fall lassen sich die Orientierungen von einzelnen Messpunkten wegen des kleinen 
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Orientierungsunterschieds, d.h. kleinen Änderungsbereiches von Eulerwinkeln (1, , 2), 
sehr schlecht zu erkennen, und große Teile vom Orientierungsmap sehen praktisch eintönig 
aus (Tab. 5.10). Ein anderes Problem ist der Vergleich von den für verschiedene 
Umformgrade gebauten Maps. Im Prinzip haben alle in Tabelle 5.10 abgebildeten Proben eine 
nahezu (100) Orientierung (s. Tab. 7.3), was man aus Eulermaps überhaupt nicht feststellen 
kann (z.B. Ni43 © und Ni53 (d)). Um die Einzelheiten der Einkristallorientierungen 
„sichtbar“ zu machen, muss die Farbskala „ausgedehnt“ werden. Dies ist nur beim Übergang 
zur [uvw]-Orientierungsbezeichnung (5.44) möglich. Diese Aufgabe wurde mit dem 
Auswertungsprogramm EBSD+ [Mot03] gelöst. 
 
 Untersuchungen an Ni-Einkristallen 
Die seitlichen Züchtungsmarkierungen an Ni-Einkristallen haben es ermöglicht, die nach der 
Trennung entstandene Proben bei den Untersuchungen so einzurichten, dass die Datensätze 
von verschiedenen Proben immer von vergleichbaren bestrahlten Bereichen aufgenommen 
werden konnten. 
 





 = 0.1 




 = 0.22 
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 = 0.54 
300 x 50 Punkte 
 
* Der Ausgangszustand (=0) ist hier nicht präsent, da Orientierungsunterschiede, die in Bereich der Genauigkeit 




Zusätzlich wurden die aus dem geometrischen Probenzentrum ausgesägten Probenteile (ni24-
ni54, s. Abb. 4.1) mit kleiner Schrittweite 0,2 µm und größerer Messstatistik (500 x 300 
Messpunkte) untersucht, um den Einfluss der Anzahl der gemessenen Punkte auf die 
berechnete mittlere Desorientierung festzustellen. 
In der Orientierungskarte werden nicht nur Subkorn- oder Blockgrenzen, sondern auch 
Orientierungsgradiente innerhalb eines Korns oder Blocks (Tabelle 5.11) markiert. Bei 
geringer Deformation (Bild a) sind die Bereiche gleicher Orientierung groß. Die zunehmende 
Stauchung  führt zur Verfeinerung der Substruktur und bei großer Verformung (Bild d) 
weisen praktisch alle Messpunkte eine Orientierungsdifferenz zu benachbarten Punkten auf.   
 





 = 0.1 




 = 0.22 




 = 0.3 




 = 0.54 
300 x 50 Punkte 
 
Durch die Vergrößerung der gleichen Bereiche vom 
Eulermap (links) und Orientierungsmap (rechts) ist 
deutlich zu sehen, dass die Orientierungsmaps die 
Orientierungsunterschiede zwischen benachbarten 
Messpunkten besser darstellen können. 
Als Parameter für die Qualität von Kikuchi-Pattern können die Kontrastwerte (Band 
Contrast) behilflich sein. Eine Kenngröße, die eine Aussage über den Kontrast im Bild 
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zulässt, ist die mittlere quadratische Abweichung [Hab91] eines Kikuchibildes S=(s(x,y)) mit 
















q       (5.54) 















m  und  M=LR. Allein die mittleren Intensitäten  
sind für die Kontrastbeschreibung nicht aussagekräftig, da 
z.B. die in Abb. 5.64 dargestellten Bilder die gleichen 
Mittelwerte aufweisen (und zwar mS=127), obwohl das 
Bild (a) wesentlich kontrastreicher ist. 
Die aus Hough-Transformation stammenden und mittels 
HKL-Software ausgerechneten Kontrastwerte beschreiben die mittlere Intensität von Kikuchi-
Linien bezüglich der gesamten Intensität vom analysierten Bereich. Diese Werte,  die neben 
Eulerwinkel auch gespeichert werden, liegen in Bereich 0..255 (d.h. von niedrigem bis 
höherem Kontrast). 
 
Abb. 5.65 Auf der Grundlage der Eulerwinkel aufgebaute Orientierungskarte (links) und mit 
Hilfe von „band contrast“-Werten visualisierte Spannungsverteilungen des gleichen 
Probenbereichs (rechts) der bis  = 0.54 gestauchten Ni - Probe Ni54 (Messfeld 100 x 60 
µm2) 
 
Vergleicht man die auf dem Basis von Eulerwinkel (Abb. 5.65, links) und Kontrastwerten 
(Abb. 5.65, rechts) dargestellte Maps, so erkennt man die durch Wände voneinander getrennte 
Probenbereiche. Im Gegensatz zum Eulermap werden auch nicht indizierte Messpunkte 
ausgewertet, was bei stark verformten und feinkristallinen Werkstoffen und dementsprechend 
reduzierten Indizierungsquoten vorteilhaft ist. Es wurde oben bereits erläutert, dass die 
inneren Spannungen zur Verschlechterung von Kikuchi-Pattern führen. Theoretisch gesehen 
können diese Bildkontrastbilder als direkter Nachweis und Darstellung von inneren 




Abb. 5.64 Kontrastbeschreibung 
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 Analysiert man die Häufigkeitsverteilungen von BC-Werten in Abhängigkeit von der 
Indizierungsquote (Abb. 5.66), stellt man fest, dass die Verbreiterung der Verteilungen die 
Qualität des Kikuchi-Maps widerspiegelt, was wiederum von Gitterverzerrungen beeinflusst 
wird. Je stärker die Verbreiterung ist, desto niedrigere Indizierung man erfasst (s. Tab. 5.12).  
Im Gegensatz dazu spielt die Lage des Peaks keine entscheidende Rolle und ist von den 
Mikroskopeinstellungen (Kalibrierung des HKL-Systems) abhängig.  
Die Tabelle 5.13 stellt die Substrukturentwicklung der gestauchten Ni - Einkristalle mittels 
Mikropolfiguren dar. Es ist deutlich zu sehen, dass sowohl die nahe zur Probenmitte 
liegenden Bereiche, als auch der ansteigende Stauchgrad  stärkere Verbreiterungen der 
Orientierungsverteilungen aufweisen. 
 
Tabelle 5.13: (200)-Mikropolfiguren der Ni - Einkristalle in Abhängigkeit von der Position 
des Messfeldes und der Stauchung    





Tabelle 5.12 Indizierungsquote 
 Indizierung % mittl. BC 
0.1 90.4 180.2 
0.22 95.5 165.2 
0.3 98.7 142 
0.54 90.5 175.3 
 
Abb. 5.66 Bildkontraste der Ni-Proben 




























   Es wird nur der Zentralteil der Mikropolfigur (  20°) dargestellt, da bei der Darstellung der ganzen Polfigur 
die Texturentwicklung wegen kleiner Orientierungsunterschiede kaum sichtbar war. 
 
 Untersuchungen an Fe-Si-Einkristallen 
Die aus den EBSD-Daten rekonstruierten Mikropolfiguren (Tab. 5.14) bestätigen die 
Aussagen, dass die Oreintierungsunterschiede in der Probenmitte mit steigender 
Probenverformung wachsen. Im Gegensatz dazu, wie auch bei Ni-Einkristallen, bleib die 
Oberfläche von Fe-Si-Proben relativ unverzerrt, was auch die TEM- und XRD-Ergebnisse 
bestätigen (s. Abs. 5.1 und 5.2). 
 
Tabelle 5.14: Mikropolfiguren* der FeSi - Einkristalle 





  Es wird nur der Zentralteil der Mikropolfigur (  20°) dargestellt, da bei der Darstellung der ganzen Polfigur 
die Texturentwicklung wegen kleiner Orientierungsunterschiede kaum zu sehen ist. 
 
Die quantitative Charakterisierung von Probenzuständen an verformten Proben sollen mittlere 





5.3.6.2 Mittlere Desorientierungen  
Um die Inhomogenitäten der Proben (Form und Größe 
der Subkörner) besser zu berücksichtigen, wurden 
abgetastete Probenbereiche wie folgt ausgewertet: 
 es folgte die Berechnung in Abtastrichtung, was die 
Bewegung des Elektronenstrahls beim Abtasten 
wiederholen sollte (Abb. 5.67, a). Dementsprechend 
wurde es mit dem Symbol 
 Map markiert.  
 der gleiche Datensatz wurde in zur Elektronenstrahlbewegung senkrechten Richtung (Abb. 
5.67, b) für die Berechnung der Desorientierungen genutzt und entsprechend 




Die berechneten mittleren Desorientierungen, die im Bild 5.68 dargestellt sind, weisen mit 
zunehmendem Verformungsgrad deutliche Unterschiede zwischen Substruktur auf der 
Oberfläche und in der Mitte der Probe auf. Der Gerätefehler von 0.4° wurde bei den 

























Abb. 5.68 Aus EBSD-Daten berechnete mittlere Desorientierungen an gestauchten Ni-
Proben in Abhängigkeit vom Verformungsgrad. 
 
Im Kapitel 5.3.3 wurde gezeigt (s. Abb. 5.58), dass die Gerätefehler vom verwendeten System 
SEM LEO 1530 FEG bei ungefähr 0.2° lagen. Man muss aber gleichzeitig erwähnen, dass 
dieses Ergebnis unter Berücksichtigung nicht aller Fehlerquellen erzielt wurde. Man 
berechnete diese irrelevanten Desorientierungen für die nahezu defektfreie Si-Probe, 
 
Abb. 5.67 0°- (a) und 90°-





währenddessen die in dieser Arbeit untersuchten Proben stark verformt wurden und 
dementsprechend ein Einfluss der Verzerrungsfelder auf die Qualität von Kikuchi-Mustern 



























































Abb. 5.69 Die berechneten mittleren Desorientierungen in einkristallinen Ni-Proben (links) 
und in polykristallinen Kupfer ECAP-Proben in Abhängigkeit vom Gerätfehler. 
 
(niedrige Kontraste) ausgeübt wurde, welcher wiederum zu Ungenauigkeiten bei der 
Orientierungsbestimmung führte. In diesem Zusammengang wurden die Berechnungen von 
mittleren Desorientierungen und mittleren Sehnenlängen an Ni- und Cu-Proben (Abb. 5.70) 
bei verschiedenen möglichen Gerätfehlern zwischen 0° und 1° durchgeführt und die 
Ergebnisse mit den aus dem TEM an gleichen Proben ermittelten mittleren Subkorngrößen 
verglichen. Die aus EBSD bei einem Gerätefehler von 0.4° berechneten mittleren 
Subkorngrößen (ungefähr 0.25µm, Abb. 5.69, b) lassen sich den TEM-Ergebnissen (Abb. 
5.69, a) gut zuordnen.  

























Abb. 5.70 TEM-Aufnahme (a) von einer in einem Durchgang verformten ECAP-Kupferprobe 




Gleichzeitig beobachtet man ein Minimum der mittleren Desorientierung ungefähr bei einem 
Gerätefehler von 0,4° (Abb. 5.70), was auch als indirekter Beweis für die Richtigkeit der 
ausgerechneten Fehler dienen soll.  







1   berechnet wurde, dass 
die Ergebnisse bei 0°- und 90°-Drehung 
ähnlich sind (ausgenommen die 
Probenmitte). In der Mitte der Probe ist die 
Orientierungsverteilung nach =0.3 nicht 
homogen, und die Werte unterscheiden sich 
um den Faktor 2. Diese graphische 
Desorientierungsdarstellung (Abb. 5.68) 
macht klar, dass mit steigender Umformung 
durch die Probe eine 
„Desorientierungswelle“ rollt, was man in den Punkten (=0.22, Oberfläche  1/3a) und 
(=0.3, 1/3a  2/3a), (=0.54, 2/3a  Mitte) sieht. Daraus folgt, dass immer zwei 
Probenbereiche mit gleicher Substruktur auftreten und die „Desorientierungswelle“ mit dem 
Anstieg der Deformation in Richtung der Probenmitte verschoben wird. Man kann vermuten, 
dass solch ein wellenartiger Prozess mit zunehmendem Verformungsgrad mehrmals 
wiederholt wird, bevor alle Probenschnitte (ausgenommen der Schnitt von der 
Probenoberfläche) ungefähr gleiche mittlere Desorientierung  aufweisen.  
Der Vergleich der mittleren Desorientierungen, die für verschiedene abgetastete Flächen und 
Abtastschritte ermittelt wurden, zeigt (Abb. 5.71), dass sich die Werte stark unterscheiden. 
Obwohl bei der Bestimmung der mittleren Desorientierung die Schrittweite eine große Rolle 
spielt, zeigen die Korrelationsberechnungen (s. Abb. 5.71), dass die für das 300x50 Map 
ermittelte Werte nur bei einer Schrittweite von 1µm aus dem 500x300 Map berechnet wurden. 
Das soll bedeuten, dass in diesem Fall die Probeninhomogenitäten eine große Rolle spielen 
und neben stark desorientierten Bereichen auch die schwach desorientierte existieren. Bei 
großflächigen Untersuchungen werden diese Inhomogenitäten durch große Messstatistik 
gemittelt. Ein Beispiel, dass in Proben solche Inhomogenitäten existieren, zeigt die Abb. 5.72. 
Hier wurden die abgetasteten Maps in kleine Bereiche geteilt. Jeder Bereich ist 10 x 10 µm 
groß. Es ist ersichtlich, dass einige stark desorientierten Bereiche von schwach desorientierten 




















Map: 500x300, Schritt: 0,2µm 
 mittlere Desorientierung 
Map: 300x50, Schritt: 0,5µm
 
Abb. 5.71 Der Einfluss von abgetasteter 
Fläche auf die in Ni-Proben bestimmte mittlere
Desorientierung 
 137
„umarmt“ sind. Das bestätigen auch die röntgenographischen Untersuchungen dieser Proben 














Abb. 5.72 Die geteilten Probenbereiche zeigen die lokalen Änderungen der mittleren 




Wie bereits bei der Darstellung der Mikropolfiguren festgestellt wurde, haben die 
Orientierungsverteilungen auf der Oberfläche und in der Mitte der Fe-Si-Proben ein  
unterschiedliches Entwicklungsschema. Das 
hat auch Auswirkung auf die  mittlere 
Desorientierung in entsprechenden 
Probenbereichen (Abb. 5.73). Während die 
Desorientierungen in mittleren 
Volumenteilen steigen, bleiben die nah zur 
Probenoberfläche  liegenden Bereiche 
praktisch unbeeinflusst von der Verformung. 
Die Werteschwankungen auf der 
Probenoberfläche lassen sich mit der in 
diesem Fall geringen Messstatistik (s. 
Beispiel für Ni, Abb. 5.72) erklären. 
Interessant ist auch, dass während bei Ni-
Proben die mittleren Desorientierungen schneller steigen als bei Fe-Si, erreichen im Endeffekt 
beide Materialien bei =0.54 in der Mitte der Probe vergleichbare Werte. Das soll bedeuten, 
Abb. 5.73 Die  an Fe-Si-Einkristallen 
gemessenen mittleren Desorientierungen  































dass die Prozesse der Substrukturentwicklung im Ni (kfz) und Fe-Si (krz), wie im Kapitel 
3.3.2 beschrieben wurde, unterschiedlich erfolgen. Dabei sieht man deutlich die schwache 
Änderung der mittleren Desorientierung bei Ni schon ab =0.3, währenddessen bei Fe-Si ein 
weiterer Ausbau der Desorientierungen zu beobachten ist. 
 
5.3.6.3 Häufigkeitsverteilung der Desorientierungen   
Die aus Eulerwinkeln kalkulierten mittleren Desorientierungen liefern gemittelte Werte nur 
durch den gesamten untersuchten Bereich. In diesem Zusammenhang sind die normierten 
Verteilungen von Desorientierungen, die nach Formel (5.51) berechnet wurden, 
aussagekräftiger. Alle Berechnungen der Häufigkeitsverteilungen in dieser Arbeit wurden mit 
der Klassenbreite  = 0.1 mit Hilfe des Auswertungsprogramms EBSD+ [Mot03] 
durchgeführt. 

















































 Abb. 5.74 Die für die Ni-Probenmitte berechneten 3D-Häufigkeitsverteilungen in 
Abhängigkeit von Abtastungsrichtung, Umformgrad und Messstatistik 
 
Aus der Gl. (5.51) berechnete normierte Häufigkeitsverteilungen für Ni-Proben (Abb. 5.74) 
und für Fe-Si-Proben (Abb. 5.75) zeigen, dass im Fall geringerer Messstatistik und größeren 
Schrittweiten (Abb. 5.74, a) die steigende Verformung zur Verschiebung des Schwerpunktes 
der Verteilungskurven zu höheren Werten der Klassenbreiten führt und damit die ermittelte 
mittlere Desorientierung vergrößert. Deswegen ist die Analyse der Korrelationen von 
Desorientierungen informativer und glaubwürdiger, da sie nicht so stark von der Schrittweite 
x0 abhängig sind. 
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Die Desorientierungsverteilungen (Abb. 
5.74-5.75) beweisen, dass sogar bei stark 
verformten Proben der Anteil der 
Desorientierungen mit >3° de facto sehr 
klein bleibt. Da diese Desorientierungen von 
Subgrenzen, die aus Versetzungswänden 
entstehen, hervorgerufen werden, bedeutet es 
auch, dass die Disklinationen, die wiederum 
aus diesen Subgrenzen geschaffen werden, 
relativ geringe Stärke aufweisen sollten. Und 
gerade das beobachtet man bei der 
Auswertung der TEM-Ergebnisse im Abs. 5.1.  
 
5.3.6.4 Ermittlung der mittleren Sehnenlänge 
Neben der mittleren Desorientierung kann die 
mittlere Sehnenlänge von Subkörnern als ein 
wichtiger Parameter der Evolution der 
Substruktur in verformten Proben betrachtet 
werden. Bei der Auswertung von den an Ni-
Einkristallen gemessenen Daten wurde 
festgestellt, dass dieser Parameter für 
verschiedene Probenbereiche unterschiedliches 
Verhalten hat. Auf diese Weise kann man 
ableiten, dass die Substruktur der 
Oberflächenschichten praktisch unverändert 
bleibt, weil sowohl die mittlere 
Desorientierung (Abb. 5.68), als auch die 
mittlere Sehnenlänge (Abb. 5.76) relativ 
unverändert bleiben. 
Die Verformung der inneren Probenbereiche (2/3a und Mitte) führt zur Entstehung einer 
schon ab =0.1 verhältnismäßig stabilen Substruktur mit relativ konstanter Subkorngröße. Die 
gleichzeitige Zunahme der mittleren Desorientierung (Abb. 5.68) bedeutet, dass sich die 
gebildete Zellstruktur durch stets wachsende Desorientierung in den Zellwänden 
Abb. 5.75 Desorientierungsverteilung in Fe-Si 
Proben (Mitte) 
Abb. 5.76 Die aus EBSD-Daten berechneten
















































charakterisieren lässt. Dies lässt sich quantitativ sowohl bei TEM- (s. Abs. 5.1)  als auch bei 
XRD-Untersuchungen (s. Abs. 5.2) bestätigen. 
 Im Gegensatz zu den Ni-Proben weisen die 
gestauchten Fe-Si-Kristalle eine 
ungewöhnliche Abhängigkeit der mittleren 
Sehnenlänge von dem Verformungsgrad und 
dem ausgewählten Probenbereich (Abb. 
5.77) auf. Die in der Probemitte berechneten 
mittleren Sehnenlängen sind deutlich größer 
als in den nah zur Oberfläche liegenden 
Bereichen. Die beiden unterscheiden sich 
zwar nur um den Faktor 1.52, aber die 
Ursachen dafür sind schwer zu erklären. Das 
Einzige, was zur Erklärung herangezogen 
werden kann, ist die eventuell geringe 
Messstatistik. Vergleicht man diese 
Ergebnisse mit Berechnungen der mittleren Desorientierung, kann man zusammenfassen, dass 
es im Bereich =0.450.5 zu weiteren Stadien der Substrukturentwicklung kommt, bei denen 
die Subkörner kleiner und die Desorientierungen größer werden. 
 
5.3.6.5 Subkorngrößenverteilung (SkGV) 
In den berechneten Subkorngrößenverteilungen der Ni-Proben sind 3 Bereiche deutlich 
erkennbar (Abb. 5.78, a). Obwohl die Proben =0.1 und =0.22 bis zum Bereich III der 
Verfestigungskurve (s. Abb. 4.2) verformt wurden, sieht man einen deutlichen Unterschied im 
SkGV, was für eine ähnliche, aber feinere Substruktur der =0.22 spricht. Es ist auch 
ersichtlich, dass die SkGV der Proben im Bereich =0.220.3 praktisch unverändert bleibt, 
währenddessen die Versetzungsdichte weiter steigt (s. Abb. 5.39,a). Das soll bedeuten, dass 
die auf diesem Substrukturniveau agierenden Defekte nur eine quantitative Evolution 
erfahren. 
 
Abb. 5.77 Die aus 3D-Orientierungs-
verteilungen  berechneten  mittleren
Sehnenlänge in Fe-Si –Einkristallen  


























Abb. 5.78 Zusammenstellung von normierten Korngrößeverteilungen (logarithmische Skala): 
berechnet aus den 3D- Orientierungsverteilungen für die 2/3a-Proben (a) und die bis zu  = 0.3 
gestauchten Probe (b) 
 
Bei der Betrachtung der SkGV einzelner Proben entlang der Belastungsachse (Abb. 5.78, b) 
stellt man nur auf der Oberfläche stark abweichende Werte von SkGV fest, da gerade diese 
Probenbereiche wegen größerer Reibungskraft mit dem Stempel geringe Verformungen 
aufweisen.  
Bei Fe-Si (Abb. 5.79, Probenmitte) handelt es sich um fast die gleichen Verteilungen bis zum  
Umformgrad  = 0.45, wo die Subkörner 
rapide kleiner werden. Ausgegangen davon, 
dass die mittlere Desorientierung ständig steigt 
(s. Abb. 5.73), kann man schlussfolgern, dass 
sich die Subkorngröße bis zu  = 0.45 kaum 
ändert und das fortgeschrittene Wachstum von 
Desorientierungen zwischen den Subkörnern 
abläuft. Danach ( > 0.45) sinkt die mittlere 
Subkorngröße beim weiteren Anstieg der 
Desorientierungen um die Hälfte. 
Alle Verläufe (sowohl bei Ni- als auch Fe-Si-





Abb. 5.79 Normierte Korngrößeverteilungen 




































































it Map 0° -Drehung
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5.3.6.6 Einfluss der Korrelation zwischen den Desorientierungen 
Die Berechnungen der Korrelation zwischen Messpunkten wurden mit Hilfe der Formel 
(5.52) durchgeführt. 
Der maximale Wert von n wurde in allen 
Fällen auf 50 eingestellt, was für 
Messschritte 0,5 und 1µm dem Abstand 
zwischen den Messpunkten 25 bzw. 50µm 
entsprach.  
Ein paar Beispiele der mit Gl. (5.52) 
approximierten Desorientierungsverteilungen 
von Ni-Proben zeigen die Abb. 5.80. Alle 
ermittelten Daten sind in der Tabelle 5.15 
zusammengefasst (dmiss3D – die direkt aus 
EBSD-Daten bestimmten mittleren 
Sehnenlängen; dcor3D – die aus Korrelation 
von Desorientierungen berechneten mittleren 
Subkorngrößen). 
 
Bei den mit kleinerer Schrittweite gemessenen EBSD - Maps (Abb. 5.81) sieht die 
Korrelation etwas anders aus. Die daraus berechneten dcor3D-Werte unterscheiden sich von den 
mittleren Sehnenlängen dmiss3D um den Faktor 1,5.  





















































Abb. 5.81 Korrelationskurven (links) und der Vergleich der aus der Korrelation berechneten 
dcorr3D-Werten mit den direkt aus EBSD-Maps ermittelten dmiss3D-Werten 
 
 
Abb. 5.80 Die Desorientierungsverteilungen 
und ihre Approximationskurven. 















Tabelle 5.15 Vergleich der aus Korrelationskoeffizienten dcorr 3D und direkt aus EBSD-Daten 
bestimmten mittleren Sehnenlängen  dmiss 3D in gestauchten Ni-Proben 




 =0 - 21.44 
=0.1 - 4.235 
=0.22 2.78 2.484 







=0.54 8.33 5.602 
=0.1 1.52 2.591 
=0.22 1.52 1.147 
=0.3 0.76 0.659 1/3
 a
 
=0.54 2.78 2.872 
=0.1 3.33 1.210 
=0.22 0.69 0.724 
=0.3 0.44 0.769 2/3
 a
 
=0.54 0.79 0.582 
=0.1 1.04 0.775 
=0.22 0.98 0.663 
=0.3 1.28 0.692 Mi
tte
 
=0.54 0.51 0.624 
 
Die Berechnungen der mittleren Subkorngrößen aus der Korrelation von Desorientierungen 
haben einige Vorteile im Vergleich mit den direkt aus den Eulerwinkeln kalkulierten mittleren 
Sehnenlängen: 
1) die berechneten Korrelationsparameter sind weniger abhängig von der 
Abtastschrittweite als direkte dmiss 3D –Werte (s. Abb. 5.71, 5.74); 







) als bei der Bestimmung der mittleren Sehnenlänge 
0x
LB  , wobei B bzw. L – Breite bzw. Länge des Messfeldes; x0 – Schrittweite bei 
Abtasten des Probenbereichs; n – maximale Anzahl der Schritten zwischen zwei 
nacheinander folgenden Messpunkten (s. Abb. 5.64); 
3) Die Indizierungsquote spielt bei Korrelationsberechnungen nur eine sekundäre Rolle. 
Entsprechende Berechnungen wurden auch für die am REM gemessenen Fe-Si-Proben 






Tabelle 5.16 Mittlere Sehnenlängen dmiss 3D bzw. mittlere Subkorngrößen dcorr 3D in Fe-Si 




=0.09 0.869 0.208 
=0.22 1.012 0.833 







=0.5 0.860 0.980 
=0.09 1.167 1.111 
=0.22 1.073 0.926 
=0.45 1.661 1.190 Mi
tte
 
=0.5 0.612 0.833 
 
Der Vergleich der Ergebnisse in den Tabellen 5.15 und 5.16 zeigt eine gute Übereinstimmung 
zwischen den dmiss 3D- und dcorr 3D-Werten. Auch die Tendenzen, die man z.B. aus der Abb. 
5.81 entnehmen kann, beweisen, dass beide Methodiken die Entwicklungsprozesse in den 
Proben gut charakterisieren können, und dementsprechend für die Ermittlung der wichtigen 
Parameter der Substruktur von verformten Proben genutzt werden sollen.  
 
5.3.6.7 Abschätzungen der Disklinationsdichte mittels der Analyse von 
(Sub)korngrenzen 
Den Parameter „Disklinationsdichte“ findet man in wissenschaftlichen Arbeiten, die sich mit 
Modellierung der mechanischen Eigenschaften [See00] und der Mikrostrukturentwicklung 
[Naz96, Naz06, See01, Val00] in späteren Stadien der plastischen Verformung beschäftigen.  
 
Aus dem theoretischen Teil und Abs. 5.1 geht hervor, dass die partiellen Disklinationen als 
Träger der Rotationsplastizität in stark verformten Kristallen sehr wahrscheinlich sind. Diese 
Defekte entstehen hauptsächlich als Ergebnis der Versetzungsdynamik (unterbrochene 







Abb. 5.82 Das aus den BC-Werten rekonstruierte Map von dem in 8 Durchgängen 
verformten ECAP-Kupfer (Abtastefläche 300x110 Punkte, Schrittweite=0,05µm) 
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Wände, Knoten) und haben weit reichende Spannungsfelder. Diese Spannungsfelder führen 
zur Verschlechterung der Qualität von Kikuchi-Linien und als Folge zu niedrigeren Werten 
der BC (s. Abs. 5.3.6.1). Das ermöglicht solche spannungsreiche Bereiche mit Hilfe von BC-
Maps zu visualisieren (Abb. 5.82, a) und manuell oder halbautomatisch auszuwerten. 
Um diese Aufgabe zu lösen, wurde für diese Arbeit ein Programm entwickelt, das nach der 
Methodik der TEM-Untersuchungen (s. Abs. 5.1.4) die Disklinationsstärke bestimmt. In 
diesem Fall werden ausschließlich Knoten ausgewertet. Man setzt beiderseitig von den zum 
Knoten gehörigen Grenzflächen (z.B. Korngrenzen) die Messpunkte (Abb. 5.82, b) auf. Es 
werden die für diese Messpunkte entsprechenden Eulerwinkel (1,,2) festgestellt und die 
durch die Grenzflächen hervorgerufene Desorientierungen i (s. Gl. (5.49)) berechnet. 
Anschließend wird die resultierende Drehung um den Knoten – Frankvektor   bestimmt. 
Eine ähnliche Prozedur wurde auch in [Zis08] genutzt, um die Verbiegung des Kristallgitters 





















































Abb. 5.83 Fehlereinschätzung bei der 
Ermittlung von Frankvektoren in 
einkristallinen unverformtem Ni 
Abb. 5.84 Häufigkeit der Frankvektor-
Verteilung für die ECAP-Kupfer nach dem 7. 
und 8. Durchgang 
 
Um zu überprüfen, wie zuverlässig die Bestimmung des Frankvektors aus EBSD-Messung ist, 
wurden entsprechende Untersuchungen an einer unverformten einkristallinen Ni-Probe 
durchgeführt. Es wurden zufällig 100 „Trippelpunkte“ ausgewählt und nach der oben 
beschriebenen Methodik ausgewertet. Die Abbildung 5.83 zeigt, dass der Fehler in diesem 
Fall ungefähr bei 0,4-0,5° liegt. Das bedeutet, dass es möglich wäre, die Disklinationen in 
stark verformten einkristallinen Werkstoffen zu identifizieren und auszuwerten, da ihre 
Frankvektoren im Bereich von 0,7-5° liegen (s. Abs. 5.1). Die Voraussetzung dafür sind 
entsprechend kleine Schrittweiten beim Abtasten der Probe und eine gute Software für eine 
automatische Auswertung von Orientierungsmaps bzw. BC-Maps. Eine entsprechende 
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manuelle Auswertung ist praktisch unmöglich, weil die BC-Maps von einkristallinen 
Materialien kontrastarm8 sind (s. Abb. 5.66). 
Die Gruppe um Valiev beschreibt die Struktur von nanokristallinen Materialien als Netzwerk 
von Disklinationen, Disklinationsdipolen und Disklinetionsquadrupolen [Naz06, Naz96], die 
in Knotenpunkten der Grenzen von Nanokristalliten ansässig sind. Um diese These zu 
überprüfen, wurden die mittels ECAP hergestellten Proben untersucht. Nach dem 7. und 8. 
Durchgang (Route A) wiesen die Proben sehr feine Kristallite auf. Es wurden jeweils 130 
Knoten ausgewählt und ausgewertet. Der Anteil der Disklinationen wurde festgestellt und mit 
der Knotendichte für das gesamte BC-Map (391/148,75µm2 bzw. 479/81,48µm2 Knoten für 7. 
bzw. 8. Durchgang) multipliziert. Die gewonnenen Ergebnisse beziehen sich nur auf die in 
Knoten ansässigen Partialdisklinationen. Die anderen Partialdisklinationen, die mit Knoten 
nicht gekoppelt sind, wurden nicht berücksichtigt. Das heißt, hier spricht man über die untere 
Grenze der Disklinationsdichte, die sich aber von der tatsächlichen nicht zu stark 
unterscheiden sollte, da die Dichte der nicht mit Knoten verbundenen Disklinationen relativ 
gering ist. 
Die aus den EBSD-Maps bestimmten 
Disklinationsdichten für das ECAP-
Kupfer sind auf der Abb. 5.85 zu sehen. Je 
nach dem möglichen Fehler variieren sie  
im Bereich 0,51,4108cm-2 bzw. 
0,72,4108cm-2 für die nach 7 bzw. 8 
Durchgängen verformten ECAP-Kupfer 
Proben. Der Fehler in diesem Fall ist 
wesentlich größer als bei den 
Untersuchungen von einkristallinem 
Nickel, weil die Qualität der Kikuchi-Linien in der Nähe von (Sub)korngrenzen durch die 
Spannungskomponenten stark beeinflusst wird, was wiederum zu größeren Ungenauigkeiten 
der Orientierungsbestimmung führt.  
Berücksichtigt man die Gleichung (3.47), die Abhängigkeit der Blockgröße von der 
Disklinationsdichte beschreibt, und berechnet man für die beiden Proben die Dichte der 
Disklinationen p,  so kommt man zu den in der Tabelle 5.17 dargestellten Ergebnissen. 
 
 
                                                 


























Abb. 5.85 Disklinationsdichte in Abhängigkeit 
vom Berechnungsfehler 
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Tabelle 5.17: Die nach der Gleichung (3.47) berechneten Disklinationsdichten unter  
Berücksichtigung der aus EBSD berechneten Blockgrößen 
Blockgrenzen>5° Blockgrenzen>15° Probe 
df, µm p, cm-2 df, µm p, cm-2 
7. Durchgang 2,23 4,3107 1,08 1,0107 
8. Durchgang 0,89 2,1108 0,48 6,3107 
 
Dabei wurden die Blockgrenzen (einschlißlich Korngrenzen!) mittels des Schwellenwertes als 
5° bzw. 15° markiert und die entsprechenden mittleren Blockgrößen df aus EBSD-Daten 
bestimmt. Die Ergebnisse aus der Tab. 5.17 und aus der Abb. 5.85 zeigen eine gute 
Übereinstimmung miteinander. Man sieht, dass alle Werte in relativ engem Bereich von 
(0,12108cm-2) liegen. 
Die röntgenographisch ermittelten Versetzungsdichten für diese Proben liegen in Bereich 
0,81,21012cm-2 bzw. 0,51,81012cm-2, was wesentlich höher als die Disklinationsdichte ist9. 
Dementsprechend ist es unmöglich, die Verbreiterung des Röntgenbeugungslinien durch die 
Spannungsfelder von Disklinationen von der Linienverbreiterung durch die Spannungsfelder 
von Versetzungen zu trennen. 
  
Schlussfolgerungen zum Kapitel 5.3 
 Die EBSD-Technik ist ein universales Instrument, das teilweise sowohl die lokalen TEM- 
als auch die integralen XRD-Untersuchungen vervollständigt und dementsprechend die 
allseitige Charakterisierung von Substruktur ermöglicht. 
 Die Ergebnisse der Berechnung der mittleren Desorientierung, Desorientierungsverteilung 
und SkGV zeigen eine deutliche Aufteilung der Probenvolumina in unterschiedlich stark 
verformte Bereiche, d.h. das Auftreten von Verformungsgradienten. Diese Bereiche weisen 
auch unterschiedlich entwickelte Substrukturen auf. Besonderes Interesse aus Sicht der 
Untersuchung von Rotationseffekten lag in diesem Zusammenhang bei den nah zur 
Probenmitte liegenden Bereichen, die dementsprechend auch mittels TEM analysiert wurden. 
 Die Berechnungsergebnisse der mittleren Sehnenlänge zeigen eine sehr gute 
Übereinstimmung mit den TEM-Untersuchungen. So liegen die mittleren Sehnenlängen im 
Bereich von 0.6-1.3µm (Abb.5.76), währenddessen der am TEM ermittelte Zelldurchmesser 
bei 0.6-1.0µm liegt. 
                                                 
9 Die Linienverbreiterung wurde in diesem Fall als nur von Versetzungen hervorgerufene bewertet. 
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 Es wurde gezeigt, dass die Korrelation von Desorientierungen als gutes Zeichen der 
ausgeprägten Block- bzw. Zellstruktur genutzt werden kann, um die wichtigen 
Substrukturparameter zu ermitteln. 
 Die Band-Kontrast-Daten, die größtenteils die Spannungskomponente widerspiegeln, 
könnten in der Zukunft ähnlich wie die Biegelinien im TEM als Hinweis auf unkompensierte 
Knoten genutzt werden. 
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5.4 Vergleich der aus EBSD-, TEM und XRD - Messungen gewonnenen 
Parametern 
5.4.1 Besonderheiten bei den Desorientierungsberechnungen aus EBSD-Daten 
Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit der Kopplung von Elektronenmikroskopie und 
Röntgenstrukturanalyse für die Beschreibung der Substrukturentwicklung von verformten 
Proben. Ein wichtiger Parameter ist dabei die Entwicklung der Desorientierungen während 
des Verformungsprozesses. Diese Desorientierungen können sowohl aus den 
röntgenographisch gemessenen Rockingkurven (s. Abs. 5.2) als auch aus den EBSD-Daten  
ermittelt werden. Um die Ergebnisse beider Methoden zu vergleichen, müssen die 
Auswertungen der EBSD-Daten nach derselben Art und Weise wie Rockingkurve-Messungen 
durchführt werden.  Da die Intensitäten und damit die Informationen über die Orientierung 
des Probenbereiches mittels Kippung des Beugungsvektors in einer Beugungsebene 
aufgenommen werden, sollen die EBSD-Auswertungen auch in dieser Ebene geschehen (Abb. 
5.86), was zum Übergang von 3D- in 1D-Orientierungsverteilung führt.  








Abb. 5.86 Schematische Darstellung des Überganges von 3D- zu 1D-Orientierungsverteilung 
 
Diese Aufgabe lässt sich mit Hilfe der aus Ausgangsdaten aufgebauten Mikrotexturpolfigur 
lösen. Für das Konstruieren der Mikrotexturpolfigur berechnet man die Orientierung u1v1w1 
















      (5.55) 
wobei 1, 2, 3 die Winkel entsprechend zwischen Kristallachsen 100, 010, 001 und der 
entsprechenden Mikrotexturpolfigur sind, aij sind die Komponenten der Orientierungsmatrix 
(5.45).  
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Da man bei dem Vergleich der aus EBSD-Daten kalkulierten Desorientierungen mit 
entsprechenden Ergebnissen der Rockinkurvenauswertung die Projektionen der mit der 
Gleichung (5.55) ermittelten 3D-Orientierungen bestimmen soll, macht man folgendes: man 
berechnet zuerst die entsprechenden 3D-Orientierungen der einzelnen Messpunkte (z.B. 
 111 wvuA  und  222 wvuB ) mittels Gl. (5.55),  dann betrachtet man die Projektionen (A 
und B) dieser Orientierungen auf der Beugungsebene (Abb. 5.86) und bestimmt die 1D-
Desorientierung  zwischen beiden Projektionen. Wenn der Winkel zwischen der 3D-
Orientierung und der entsprechenden Projektion zu groß ist, was  hauptsächlich bei 
polykristallinen Proben geschieht, leisten nicht alle 3D-Orientierungen einen Beitrag für die 
Verbreiterung der XRD-Rocking-Kurve. In diesem Fall sollen nur die nah zur Rockingebene 
liegenden 3D-Orientierungen berücksichtigt werden. Im Fall von verformten Einkristallen 
(sowohl Ni als auch Fe-Si) liegen die Desorientierungen in einem engen Bereich (vgl. Abb. 
5.68 und 5.73) so, dass alle 3D-Orientierungen bei der Messung der Rocking-Kurve 
aufgenommen werden. 
 
 Einfluss von Korrelationen 
Berücksichtigt man die Korrelation zwischen den Messpunkten (s. Abs. 5.3.5), kann man ein 
effektiv bestrahltes Volumen finden, das tatsächlich zur Rockingkurvenverbreiterung beiträgt. 
Dabei wird die Anzahl der Wände in einem solchen Volumen aus der Formel ccor dxN   
berechnet.  Diese Werte kann man anstelle des Parameters cDT (s. Gl. (5.52)) verwenden mit 
einer Bemerkung, dass es sich dabei nicht um die aus der Rockingkurve berechnete wahre 
mittlere Desorientierung handelt, sondern um die Abweichung vom Maximum der 
Intensitätsverteilung in azimutaler Richtung. Um diese Werte mit Ergebnissen von EBSD-
Untersuchungen zu vergleichen, müssen die EBSD-Ergebnisse entsprechend der Formel 
















- Erwartungswert; pk – Häufigkeit der Werte in der Klassenbreite xk. Die 
Gleichung (5.56) bezeichnet man als Standartabweichung der Desorientierungsverteilung.    
Auf der Grundlage der Gl. (5.52) und (5.56) wurden die Desorientierungen ermittelt, die als 
Parametern die Daten der EBSD- und XRD-Untersuchungen verwerten. Die folgenden 
berechneten Desorientierungen sind mit den in der Tab. 5.17 stehenden Strukturparametern 
gekoppelt: 
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Mit welchem Strukturparameter gekoppelt Methodik 
||EBSD Standardabweichung einzelner Desorientierungen aus 
EBSD 
EBSD 
||XRD mittlere Sehnenlänge dmiss1D, berechnet aus 
Projektionen der 3D-Orintierungen auf Rockingebene 
EBSD+XRD
||N Anzahl N der Versetzungswände im effektiven 
bestrahlten Volumen 
EBSD+XRD
||cor Subkorngröße dc aus der Korrelation zwischen den 
Desorientierungen  
EBSD+XRD
Um die zwei Untersuchungsmethoden (EBSD und XRD) vergleichen zu können, soll anstatt 
der mittleren Desorientierungen  (wie z.B. in [Kli04]) die Standardabweichungen || in 
Betracht gezogen werden. 
Als bestrahlte Länge T (s. Gl. (5.36)) wurde bei der Berechnung der Desorientierungen aus 
den gemessenen Rocking-Kurven für Ni-Einkristalle T=98.782µm und für Fe-Si-Einkristalle 
T=58.505µm verwendet.   
 
5.4.2 Eindimensionale Orientierungsverteilungen 
 Mittlere Desorientierung 
 























0° - DrehungMap 

























Abb. 5.87 Die aus den 1D-Orientierungsverteilungen berechneten mittleren Desorientie-
rungen in Abhängigkeit vom Verformungsgrad und 0°- (a) bzw. 90°-Probendrehung (Ni) 
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0° - DrehungMap 
Die aus den Projektionen von 3D-Orientierungen in Ni berechneten mittleren 
Desorientierungen (Abb. 5.87) zeigen keine großen Unterschiede bei 0°- und 90°-
Probendrehung (ausgenommen von der Probenmitte).  
 
Es bedeutet, dass der Verformungsprozess 
zur Entstehung einer relativ homogenen 
Zellstruktur führt, was auch zu erwarten war.  
Das soll aber auch bedeuten, dass die bei 0°- 
und 90°-Probendrehung aufgenommenen 
Rockingkurven, die direkt durch 
Desorientierungen beeinflusst sind, ebenfalls 
gleiche Verbreiterungen nachweisen, was 
auch festgestellt wurde. 
Wie bei der 3D-Desorientierungsverteilung 
(Abb. 5.73), stellt man bei den 1D-
Desorientierungen in Fe-Si (Abb. 5.88) große 
Unterschiede zwischen der Probenmitte und 
den nah zur Probenoberfläche liegenden Bereichen fest. Dabei wächst die Desorientierung in 
der Mitte ständig weiter, was bei den Ni-Proben nicht beobachtet wurde.  
 
 Mittlere Sehnenlänge 
Die Ni-Proben weisen keine Inhomogenitäten bei Probendrehung auch laut der Berechnung 
der mittleren Sehnenlängen auf (Abb. 5.89). Mit Berücksichtigung der Berechnungen der 
mittleren Desorientierung kann man zusammenfassen, dass sich die Substruktur von Ni-
Proben gleichmäßig entwickelte. Diese Überlegungen bestätigen auch die TEM-
Untersuchungen von diesen Proben.  
Die Sehnenlängen  in den Fe-Si –Proben (Abb. 5.89) sind im Vergleich zu den berechneten 
Abschneideradien  wesentlich kleiner. Ungewöhnlich ist auch die Tatsache, dass sowohl bei 
den 1D- als auch bei den 3D - Orientierungsverteilungen die Werte auf der Probenoberfläche 
kleiner sind. Es scheint, dass die Mitte der Proben starke Versetzungsaktivitäten aufweist. 
Dies bestätigen  auch die XRD-Ergebnisse, die Ausprägung der Versetzungsstrukturen 
(Anordnung und Dichte) in Zellwänden zeigen (s. Abs. 5.2). 
 
 



















Tabelle 5.18 Vergleich der mittleren 
Sehnenlängen, ermittelt aus 
Desorientierungsverteilungen und 
Korrelation der Desorientirungen 
 
Probe dmiss 1D, µm dcor1D,µm 
 =0 57.136 - 
=0.1 4.657 - 
=0.22 3.525 5.56 







=0.54 8.163 2.08 
=0.1 3.965 1.19 
=0.22 1.675 1.67 
=0.3 1.016 1.39 1/3
 a
 
=0.54 3.836 2.08 
=0.1 1.882 5.56 
=0.22 0.964 0.64 
=0.3 1.103 1.52 2/3
 a
 
=0.54 0.75 1.19 
=0.1 1.239 0.72 
=0.22 1.118 0.93 
=0.3 0.974 0.93 Mi
tte
 
=0.54 0.827 1.11 
 
 
Abb. 5.89 Die mittleren Sehnenlängen in Ni-









=0.09 1.625 0.056 
=0.22 1.145 5.556 







=0.5 1.176 0.370 
=0.09 1.762 1.852 
=0.22 1.597 0.152 
=0.45 2.265 2.381 Mi
tte
 
=0.5 0.788 0.595 
Abb. 5.90 Evolution der mittleren Sehnenlängen in Fe-Si und Vergleich mit der Subkorn-
größe, ermittelt aus der Korrelation von Desorientierungen (Tabelle rechts) 





















0° - Drehung Map 
a) 















































90° - Drehung Map 
b) 
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5.4.3 Kopplung der EBSD- und XRD-Ergebnisse miteinander  
 Ni-Einkristalle  
In der Tabelle 5.19 sind alle für gestauchte Ni-Einkristalle berechneten Desorientierungen 
zusammengefasst. In der Abb. 5.91 sind sie graphisch dargestellt. Die effektive Anzahl der 
Wände ändert sich im Bereich von 525. Daraus lässt sich schließen, dass der Anteil der 
Wände, die sich am Beugungsprozess beteiligen, mit steigendem Umformgrad immer größer 
wird.  
 
Tabelle 5.19 Die auf der Grundlage von EBSD und XRD bestimmten wichtigen 
Substrukturparameter von gestauchten Ni-Proben 
  <>EBSD <||>EBSD <||>XRD xcor N <||>N <||>cor 
 0 0.021 0.006 0.039 - - - - 
0.1 0.12 0.121 0.071 50 10.74 0.079 - 
0.22 0.234 0.208 0.157 27.5 7.8 0.234 0.194 







0.54 0.150 0.172 0.221 50 6.13 0.248 0.112 
0.1 0.211 0.218 0.170 21 5.30 0.294 0.093 
0.22 0.227 0.214 0.199 19 11.34 0.361 0.198 
0.3 0.262 0.269 0.165 11 10.83 0.394 0.193 1/
3 
a 
0.54 0.191 0.191 0.257 36 9.38 0.340 0.189 
0.1 0.242 0.311 0.249 20 10.62 0.441 0.423 
0.22 0.343 0.438 0.264 12.4 12.86 0.594 0.215 
0.3 0.310 0.524 0.323 21 19.04 0.559 0.379 2/
3 
a 
0.54 0.470 0.661 0.471 14 18.67 0.990 0.584 
0.1 0.204 0.217 0.165 21 16.95 0.276 0.126 
0.22 0.294 0.487 0.325 22 13.92 0.553 0.514 
0.3 0.356 0.539 0.324 20 20.53 0.574 0.446 M
itt
e 
0.54 0.550 0.783 0.424 20 24.18 0.724 0.492 
 
Alle drei Abhängigkeiten der mittleren Desorientierung vom Verformungsgrad zeigen ganz 
deutlich, dass bei höheren Verformungsgraden die Tendenz zur Steigerung der 
Desorientierung nur im mittleren Probenbereich erhalten wird. Man sieht sogar die Spaltung 
des Probenvolumens in zwei Teile (Oberfläche-1/3a und 2/3a-Mitte), die aller 





Abb. 5.91 Die aus den EBSD- und XRD-
Daten berechneten mittleren
Desorientierungen in Ni: 
a) als Standartabweichung; 
b) unter Berücksichtigung der mittleren 
Sennenlänge; 
c) unter Berücksichtigung der Anzahl der 
Wände; 
  
  Die Datenauswertungen von EBSD- und XRD-Untersuchungen zeigen im Fall von Ni eine 
gute Übereinstimmung miteinander (Abb. 5.92). Die Berücksichtigung der effektiven Anzahl 
der Wände N=xcor/dc macht es möglich, die praktisch  gleichen Ergebnisse ||EBSD und ||N 
mittels dieser zwei Methoden zu erhalten. Man muss aber bemerken, dass die genaue 
Bestimmung von N wegen der Kurvenoszillationen (Abb. 5.81) erschwert ist. Dabei beträgt 
der Fehler ungefähr 10%. Um diese Ungenauigkeit  zu vermeiden, sollte in der Zukunft eine 












































































                      
Abb. 5.92 Vergleich der Resultate von Desorientierungsberechnungen  
 
 Fe-Si-Einkristalle 
Die oben beschriebene Methodik wurde auch für die Desorientierungsberechnungen in den 
mit Hilfe von EBSD-Technik und Röntgendiffraktometrie gemessenen Fe-Si- Proben 
verwendet. Die in Tabelle 5.20 angegebenen Ergebnisse sind in der Abb. 5.93 dargestellt. 
 
Tabelle 5.20 Die auf der Grundlage von EBSD und XRD bestimmten wichtigen 
Substrukturparameter von gestauchten Fe-Si-Proben 
  <>EBSD <||>EBSD <||>XRD xcor N <||>N <||>cor 
0.09 0.211 0.206 0.004 1.5 0.92 0.021 - 
0.22 0.189 0.168 0.009 25 15.64 0.011 0.016 







0.5 0.176 0.132 0.020 14 11.90 0.032 0.011 
0.09 0.158 0.148 0.174 19.5 11.07 0.241 0.178 
0.22 0.401 0.221 0.151 10.5 9.17 0.285 0.055 
0.45 0.352 0.438 0.416 26.7 11.79 0.492 0.427 M
itt
e 
0.5 0.488 0.765 0.400 13.6 17.26 0.662 0.347 
 
Im Gegensatz zum Ni sind die Differenzen zwischen der Oberfläche und der Mitte der Proben 
wesentlich größer. Jedoch ist der Anstieg im mittleren Probenbereich ebenso groß, wie bei Ni. 
Die Anzahl der effektiven Wände liegt in einem engen Bereich, was für relativ kleine 
Änderungen der Subkorngröße spricht und mit der Abb. 5.90 bestätigt wurde. 




























Abb. 5.93 Die aus den EBSD- und XRD-
Daten berechneten mittleren
Desorientierungen in Fe-Si: 
a) als Standartabweichung; 
b) unter Berücksichtigung der mittleren 
Sennenlänge; 
c) unter Berücksichtigung der Anzahl der 
Wände; 
 
Die im Bild 5.94 angegebenen Abhängigkeiten weisen darauf hin, dass wie im Fall von Ni-
Einkristallen die ||EBSD und ||N am besten einander entsprechen.  
Die Formel (5.52), die als Fittingfunktion für 3D-EBSD Desorientierungsverteilungen in 
[Pan02] eingeführt wurde, liefert wegen des schlechten Fittings von 1D-EBSD 
Desorientierungsverteilungen (s. Bereich von kleinen Desorientierungen auf dem Bild 5.70, b) 
nicht besonders exakte Ergebnisse von dc, was einen Einfluss auf die Richtigkeit der 
Desorientierungsbestimmung hat. In Zukunft sollte ein Korrekturkoeffizient in (5.52) 
eingeführt werden. Als erster Schritt in dieser Richtung wurde im Rahmen dieser Arbeit eine 


































































Abb. 5.94 Die mit verschiedenen Methoden 
bestimmten Desorientierungen in Fe-Si 





   d
xPexp
2
1        (5.57) 
Einen Vergleich zwischen den beiden Funktionen (5.52) und (5.57) zeigt die Abb. 5.95.  
 
5.4.4 Die Rocking-Kurven auf Basis von EBSD-Daten 
Wie im Abschnitt 5.3.4 beschrieben wurde, kann man aus Orientierungsmatrizen der EBSD-
Einzelmessungen eine Mikropolfigur 
berechnen, indem jede Orientierung mit einer 
Gaußfunktion einer definierten Integralbreite 
verschmiert wird [Bre02]. Diese 
Verschmierung beträgt in dieser Arbeit 0.5°, 
was dem Unsicherheitsintervall des EBSD-
Systems entspricht.  Die kalkulierten Ni-
Rockingkurven sind in Abb. 5.96 dargestellt. 
Man sieht, dass die Kurven einen 
asymmetrischen Verlauf aufweisen und aus 
mehreren zusammengesetzten Peaks 
bestehen, die man als Überlagerung von 
einzelnen bevorzugten Orientierungen bezeichnen kann. Auch aus Linienverbreiterung ist 
deutlich zu sehen, dass die mittlere Desorientierung in Abhängigkeit vom Umformgrad steigt.  
Bei dem Vergleich von den aus EBSD-Daten gemessenen (und berechneten Ni-
Rockingkurven, stellt man fest, dass.  
 
Abb. 5.96 Die aus den EBSD-Daten 
rekonstruierten Ni-Rockingkurven. 











































































Abb. 5.97 Die Integralbreiten der aus EBSD-Daten berechneten Rocking-Kurven mit 0° (a) 
und 90° (b) Probendrehung  
Beim Vergleich den Integralbreitenverlauf von den aus den EBSD - Daten erzeugten (Abb. 
5.97)  und den am Doppelkristall-Diffraktometer gemessenen (Abb. 5.34) Rockingkurven, 
stellt man fest, dass die Beiden einen praktisch gleichen Verlauf aufweisen und um den Faktor 
0.9  1.7 (s. Tabelle 5.21) voneinander unterscheiden, was auch in [Bre02] gefunden wurde.  
 
Tabelle 5.21 Integralbreiten der gemessenen und kalkulierten Ni-Rockingkurven 
EBSD-Daten XRD-Daten Verhältnis XRD / EBSD 
0° 90° 0° 90° 0° 90° 
 =0 0.541* 0.556* 0.064 0.065 0.12 0.12 
=0.1 0.644* 0.706* 0.408 0.433 0.63 0.61 
=0.22 0.699 1.239 1.025 1.509 1.47 1.22 







=0.54 0.882 1.045 0.965 1.297 1.09 1.24 
=0.1 1.509 1.577 1.062 1.412 0.70 0.90 
=0.22 1.860 1.894 1.911 2.056 1.02 1.09 
=0.3 1.874 2.853 2.038 4.172 1.09 1.46 1/3
 a
 
=0.54 1.046 1.330 1.636 2.338 1.56 1.76 
=0.1 1.641 2.242 2.259 2.277 1.38 1.02 
=0.22 2.384 3.281 3.344 4.134 1.40 1.26 
=0.3 2.849 3.833 3.832 4.403 1.35 1.15 2/3
 a
 
=0.54 3.783 6.719 6.774 9.509 1.79 1.42 
=0.1 1.669 1.784 1.846 2.166 1.11 1.21 
=0.22 3.066 3.472 4.509 4.589 1.47 1.32 
=0.3 2.424 3.250 4.215 4.089 0.91 1.26 Mi
tte
 
=0.54 5.521 5.596 5.814 7.060 1.05 1.26 
* Wegen der geringen Desorientierungen werden die Integralbreiten praktisch durch die Breite 0.5°  
    der verschmierender Gaußkurve vergleichbar.  
2/3a Mitte 








































Die Tabelle zeigt, dass bei mittelmäßigen Verformungsgraden (mittlerer Tabellenbereich) die 
Ergebnisse von EBSD und XRD gut miteinander korrelieren. Die größten Unterschiede treten 
im Bereich 2/3a auf, wo die Linienverbreiterungen und infolgedessen die Desorientierungen 
am stärksten sind.   
Bei dem Vergleich der Ergebnisse von EBSD- und Synchrotron-Messungen kann man 
feststellen (Tab. 5.22), dass die konstruierten (EBSD) und gemessenen (Synch.) Linienbreiten 
von Rocking-Kurven näher zueinander liegen als die entsprechenden Ergebnisse von EBSD 
und DKS. Der Grund dafür ist: das am Synchrotron bestrahlte Volumen ist im Vergleich zu 
DKS kleiner.  Daraus folgt, dass bei den Synchrotronmessungen weniger Fragmentgrenzen, 
die zusätzliche Linienverbreiterung verursachen, erfasst werden. 
 
Tabelle 5.22 Integralbreiten der aus EBSD-Daten berechneten und am Synchrotron 
gemessenen Rocking-Kurven 
EBSD-Daten Synchrotron Synchrotron/EBSD  
0° 90° 0° 90° 0° 90° 
=0.1 1.641 2.242 1.804 1.693 1.1 0.76 
=0.22 2.384 3.281 2.878 4.394 1.21 1.34 
=0.3 2.849 3.833 4.483 2.729 1.57 0.71 2/3
 a
 
=0.54 3.783 6.719 4.852 6.556 1.28 0.98 
 
Tabelle 5.23 Integralbreiten gemessener und 
kalkulierter Ni-Rockingkurven 
 
Abb. 5.98 Die aus den EBSD-Daten 
aufgebaute Fe-Si-Rockingkurven 
 
EBSD XRD XRD / EBSD 
0° 0° 0° 
=0.09 0.390 0.063 0.16 
=0.22 0.352 0.067 0.19 







=0.50 0.652 0.181 0.28 
=0.09 1.424 1.241 0.87 
=0.22 0.953 1.336 1.40 
=0.45 3.359 2.661 0.79 Mi
tte
 
=0.50 2.267 4.272 1.88 
Ein Zusammenfassung der Integralbreiten der gemessenen und aus den EBSD - Daten 
berechneten Rockingkurven von Fe-Si wird in der Tabelle 5.23 dargestellt. Die auf der  
Oberfläche gemessenen Daten wurden mittels einer Gaußkurve mit der Integralbreite 0.2° 




























verschmiert, während für die anderen Fe-Si - Proben die Integralbreite von 0.5° angenommen 
wurde. 
 
5.4.5 Analyse der Dehnung in Messrichtung 
Die Asymmetrie bei der Linienverbreiterung in radialer Richtung bei den Ni-Einkristallen 
zeigt, dass es zwei Bereiche der Zellstruktur existieren: das spannungsfreie Zellinnere und die 
spannungsreiche Zellwände. Aus der Verschiebung der Linie, die durch die Spannungen in 
Zellwänden bzw. Änderung des Netzebenenabstandes hervorgerufen wird, kann man die 




d         (5.58) 
Die Ergebnisse für alle Ni-Probenzustände sind in der Abb. 5.99 dargestellt. 
Berechnet man mittels der Gleichung (5.59) [Raf04] den Elastizitätsmodul in (002)-Richtung 
mit S11=7.8TPa-1, S12=-2.89TPa-1, S44=8.44TPa-1, die in [Bol67] zu finden sind, 
     121232322222144121111 5,02  SSSSEhkl    (5.59) 
wobei S11, S12, S44 – elastische Konstanten, i (i=1, 2, 3) – Kosinus des Winkels 
zwischen entsprechenden Achsen der Probenkoordinatensystem und Referenzachsen 
kommt man zu einem Wert von E002=128,2GPa. 
Abb. 5.99 Die aus der Asymmetrie der Lieneienverbreiterung 
berechneten innere Spannungen in Ni 
 
Die mittels Hookschen Gesetzes berechneten inneren Spannungen liegen je nach 
Probenzustand zwischen 10MPa und 50MPa. Geht man davon aus, dass die Zellblockstruktur 
aus nichtkompensierten Zwickeln der immobilen Partialdisklinationen besteht, kann man die 




















berechnen. Dabei sollte man sowohl die Spannungsfelder von unterschiedlichen 
Disklinationskonfigurationnen, was in der vorliegenden Arbeit mittels der Analyse der TEM-
Ergebnisse geschah, als auch die statistische Verteilung der Defekte (Dipole und Quadrupole 
der Disklinationen) und ihre Wechselwirkung miteinander berücksichtigen. 
 
Schlussfolgerungen zum Kapitel 5.4 
Der 3D1D-Übergang bei dem Vergleich von EBSD- und XRD-Daten wurde erstmals in 
dieser Arbeit getestet und folgende Bilanzen aufgezeigt: 
 Die Berücksichtigung der effektiven Anzahl der Wände N wird als empfehlenswerte 
Methode für den Vergleich der aus EBSD ermittelten und aus Rocking-Kurven berechneten 
Mikrostrukturparametern gesehen, wobei die von beiden Analyseverfahren ermittelten Daten 
gut übereinstimmen. 
 Der Unterschied zwischen den aus EBSD und XRD ermittelten mittleren 
Desorientierungen (EBSD bzw. ||N und ||cor) lässt sich folgendermaßen erklären:  
Bei den EBSD-Messungen erfolgt nur eine zweidimensionale Erfassung des Probenvolumens, 
während zur Verbreiterung der Rockingkurve das Volumen senkrecht zum Beugungsvektor 
beiträgt. 
2)  Bei den Rockingkurvenmessungen werden Bereiche mit größeren Desorientierungen nicht 
erfasst, währenddessen bei EBSD-Untersuchungen die kleinen Desorientierungen, die im 
Bereich des Gerätefehlers liegen, nicht ordnungsgemäß separiert werden können.  
 Die aus EBSD-Daten konstruierten Rocking-Kurven sind meistens schmaler als die am 
DKS gemessenen. Einerseits werden die Ergebnisse durch kleinere Messstatistik vom EBSD 
beeinflusst (Fragmentgrenzen werden im Vergleich zur DKS nur teilweise erfasst), 
andererseits kann der Unterschied eventuell bei der Verwendung von einer „falschen“ 
Schmierfunktion (in dieser Arbeit – Gaußfunktion mit 0.5° Integralbreite) liegen. (Abb. 5.42) 
 Die am Synchrotron gemessenen Rocking-Kurven werden von einem im Vergleich zum 
DKS kleineren Probenvolumen aufgenommen und nähern sich damit den aus EBSD 




In vorliegender Arbeit wurden durch die Analyse der stark verformten Ein- und Vielkristalle 
mittels sowohl lokalen (CBED, EBSD) Methoden der Transmissions- und 
Rasterelektronenmikroskopie als auch theoretichen und methodologischen Grundlagen der 
integralen Methoden der Röntgendiffraktometrie folgende Aufgaben behandelt: 
 die Beschreibung der Mikrostrukturentwicklung an den späteren Stadien der 
plastischen Verformung, insbesonders an den Stadien III-IV;  
 die Rolle der verformungsinduzierten Defekte  - Versetzungen und Disklinationen – 
während und nach dem Verformungsprozess; 
 Nachweis der Existenz der Disklinationen in plastisch verformten Kristallen sowie 
qualitative und quantitative Analyse der Disklinationskonfigurationen. 
Die Analyse der erzielten Ergebnisse führt zu folgenden Schlussfolgerungen: 
► Die Substrukturentwicklung ist mit translatorischen und rotatorischen Moden der 
plastischen Verformung verbunden. Diese Moden sind im Kristall durch die kooperative 
Bewegung der Versetzungen vertreten. Besonders die Entwicklung der Block- und 
Zellstruktur lässt sich damit gut beschreiben.  
► Die Analyse der bei den Stauchversuchen aufgenommenen Fließkurven hat gezeigt, dass 
die beiden einkristallinen Werkstoffe – Ni (kfz) und Fe-Si (krz) mit (001)-Orientierung bis 
zum Bereich III- IV der Verfestigungskurve mit einer Umformgeschwindigkeit 310  
gestaucht wurden.  
Für einige Untersuchungen wurden sowohl kalt gewazte Armco-Eisen- und Titan-
Vielkristalle, als auch die mittels ECAP verformte Kupfer-Vielkristalle präpariert. 
► Die TEM-Untersuchungen haben gezeigt, dass in stark verformten Kristallen die Existenz 
von partiellen Disklinationen sehr wahrscheinlich ist, da gerade diese Defekte relativ kleine 
Spannungsfelder erzeugen. Besonders die Spannungsfelder von Dipolen und Quadrupolen 
von Disklinationen sind mit Spannungsfeldern von Versetzungen vergleichbar. 
Die Indizierung des Kikuchi-Patterns wurde mit höherer Präzision durgeführt, so dass die  
Desorientierung zwischen einzelnen Versetzungswänden sehr genau bestimmt werden konnte. 
Die Genauigkeit der Drehwinkelbestimmung für die Bildung der Drehmatrix lag bei 0,004° 
für die Drehachsen in der Bildebene und bei 0,02° - für die Einstrahlrichtung. Dabei betrug 
der Fehler bei der resultierenden Desorientierung um einen Knotenpunkt (Disklinationsstärke) 
deutlich weniger als 0,1°.   
Die gemessenenen Frankvektoren   von einzelnenen Disklinationen und deren 
Konfigurationen in der Zell- und Blockstruktur sowohl der Nickel- als auch der Fe-Si-
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Einkristalle lagen im Bereich 0,51,5°, obwohl die Desorientierungen i in Grenzflächen, die 
diese Disklinationskonfigurationen bildeten, oft mehrere Grade betrugen. 
Die kleine Messstatistik der TEM-Untersuchungen machte es unmöglich, die Dichte der 
Disklinationen zu bestimmen. Es ist aber denkbar, und in dieser Arbeit schon erfolgreich 
ausprobiert worden, die qualitative Charakterisierung der Disklinationsstrukturen durch die 
Beobachtung des Verlaufes von Biegelinien in der Nähe von solchen Defekten mit 
weitlaufenden Spannungsfeldern durchzuführen. 
Betrachtet man die Spannungen entlang der Disklinationslinie, stellt man fest, dass diese im 
Fall von Keildisklination konstant bleiben, wahrenddessen sie sich bei einer Drehdisklination 
linear vergrößern [Lih75]. Das macht die Existenzwahrscheinlichkeit der Drehdisklinationen 
wesentlich geringer als die der Keildisklinationen. Die Untersuchungen im TEM ermöglichen 
es nicht, den Charakter von Disklination zu bestimmen. Die Lösung dieses Problems findet 
man z.B. durch den Vergleich der direkt im TEM beobachteten und am PC simmulierten 
Beugungskontraste. Die Methodik, die auf der Basis von Gleichungen (5.4) erstmals 
beschrieben wurde, wurde experimentell verifiziert.  
► Bei den Untersuchungen der gestauchten Proben am REM wurden die 
Orientierungsmessungen mittels EBSD-Methodik durchgeführt um die Parameter der Block- 
bzw. Zellstruktur zu ermitteln. Dabei wurden die Orientierungsmatrizen von einzelnen 
Messpunkten bestimmt und für die Berechnung der mittleren Sehnenlänge, der mittleren 
Desorientierung, der Orientierungsverteilungsfunktion, der Sehnenlängeverteilung eingesetzt.  
Die Ergebnisse zeigen eine gute Übereinstimmung mit den direkt am TEM beobachteten 
Strukturmerkmalen wie mittlerer Zelldurchmesser und die Desorientierungen in den 
Versetzungwänden. Die am REM ermittelten Sehnenlängen liegen im Bereich 0.61.3 µm, 
was mit den TEM-Daten von 0.61µm gut korreliert. 
 Die berechneten mittleren Desorientierungen, Desorientierungs- und 
Subkorngrößeverteilungen spiegeln die Evolution der Substruktur entlang der 
Belastungsachse  wider. Man erkennt damit die Entwicklung der Verformungsgradienten in 
dem Probenvolumen. Währenddessen die mittlere Desorientierung an äußeren Enden der 
Probe sich kaum ändert, wächst diese stark mit der Verformung in der Probenmitte. Gerade 
dort entwickeln sich die Zell- und Blockstruktur schneller, was durch die kollektive 
Bewegung von Versetzungen, sprich Disklinationen, hervorgerufen wird. Die 
Desorientierungen in den Zellwänden wachsen mit der Verformung, was die 
Desorientierungsverteilungen bestätigen. Gleichzeitig steigt die Disklinationsstärke in den 
Knotenpunkten solcher Zellwände. Es entstehen lokale Bereiche mit stärkerer mittlerer 
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Desorientierung als Umgebung, die auf den Band-Contrast-Maps sichtbar werden. Diese 
Band-Contraste werden durch die Spannungsfelder der Defekte beeinflüßt. Die Disklinationen 
sind gerade jene Defekte, die sowohl starke Verzerrungsfelder, als auch relativ hohe 
Desorientierungen aufweisen können. Diese Eigenschaft wurde für die Ermittlung der 
Disklinationsdichte aus EBSD-Untersuchungen im Fall von ECAP-Kupfer genutzt. Die 
Ergebnisse zeigen, dass die Dichte der Disklinationen bei ungefähr 108cm-2 liegt, was auch zu 
erwarten war. Diese Vorgehensweise kann in der Zukunft weiterentwickelt werden, um die 
(semi)automatische Bestimmung der Disklinationsdichten aus der EBSD-Analyse zu 
ermöglichen. 
Die Berücksichtigung der Korrelation zwischen Desorientierungen führte zu besseren 
Ergebnissen bei der Bestimmung der mittleren Sehnenlängen, da diese Methodik weniger 
empfindlich zur Abtastenschrittweite ist und mit wesentlich größeren Datenmengen und 
dementsprechend besserer Messstatistik operiert. 
 ► Die röntgenografischen Untersuchungen der gestauchten Ni- und Fe-Si-Einkristalle 
zeigen, dass die Zellstruktur im Ni deutlich ausgeprägter ist, als im Fe-Si. Die Messungen in 
azimuthaler Richtung zeigen den Anstieg der Desorientierung mit der Verformung. Dabei 
wandeln die Stufenversetzungen in Ni die diffusen Zellwände in richtige Kippwände mit 
stärkerer Desorientierung um, währenddessen die Versetzungsstruktur in Fe-Si, im Gegensatz 
zu anderen krz-Metallen, relativ diffus bleibt, was auch die TEM-Untersuchungen bestätigen. 
Ein weiteres Zeichen der ausgeprägten Zellstruktur in Ni ist die Assymetrie der Linienprofile 
von -2 Scans. Diese Profile bestehen aus zwei Subprofilen, die Versetzungsstrukturen im 
Zellinneren bzw. in den Zellwänden beschreiben. Die Ergebnisse zeigen, dass die 
Versetzungsdichte in Zellwänden 3 – 7 Mal hoher ist als im Zellinneren. Dabei bleibt der 
Volumenanteil der Versetzungswände relativ konstant (13 – 25%), was sich einerseits durch 
die Bildung der Kippgrenzen andererseits durch die Verringerung des Zelldurchmessers 
erklären lässt.  
Nach der Verformung von =0,2 bleibt die Versetzungsdichte in beiden Materialien fast 
konstant. Sie wächst nur in den Fragmentgrenzen von Ni, währenddessen die 
Schraubenversetzungen in Fe-Si durch das Quergleiten annihilieren. Durch die „Bereinigung“ 
der Zellstruktur mittels Stufenversetzungen in Ni ist dort die gesamte Vesetzungsdichte vier 
Mal kleiner als in Fe-Si.  
Die Disklinationsdichte aus der Linienverbreiterung in radialer Richtung zu bestimmen ist 
sehr kompliziert, da diese mit der Trennung der Versetzungs- und Disklinationsbeiträge, die 
Ähnlichkeiten bei der Peakverbreiterung zeigen, verbunden ist. Weil die Versetzungsdichte 
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im Vergleich mit der Disklinationsdichte wesentlich höher ist (3 – 4 Größenordnungen), sind 
die Effekte von Disklinationen kaum zu erkennen. Um diese Aufgabe zu lösen, braucht man 
die Kennwerte (mittlere Disklinationsstärke und mittlere Dipolarme), die andere 
Untersuchungsmethoden (z.B. TEM und EBSD) liefern sollen. 
► Um Ergebnisse der Elektronenmikroskopie und XRD besser zu vergleichen, wurde in 
dieser Arbeit der 3D1D-Übergang bei Auswertung der EBSD-Daten getestet. Es wurde 
gezeigt, dass die Berücksichtigung der effektiven Anzahl der Wände eine gute Methode zum 
Vergleich der aus der EBSD-Analyse ermittelten und aus den XRD-Rocking-Kurven 
berechneten Mikrostrukturparameter ist. 
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Verzeichnis der verwendeten Symbole 
 
A, B, C  Rotationsmatrizen 
ADDP(L)  Fourierkoeffizienten 
A(L)  Fourierkoeffizienten 
a  Orientierungsfaktor 
a, c  Gitterkonstanten 
aD  Dipolarm 
B  Breite der Kikuchi-Band 
B

  Verschiebungsfeld 
0B

  Einstrahlrichtung 
b






   Stufen- und Schraubenanteile einer Versetzung 
c   Lichtgeschwindigkeit 
Cth   theoretische Konzentration der Leerstellen 
D  Abstand zwischen Zone und Primärstrahl 
D, dc  Zellgröße  
DSD  Koeffizient der Selbstdiffusion 
d, dhkl  Netzebenenabstand 
df  Fragmentgröße   
E  Energie 
e  Basis des Naturlogaritmus 




    Basisvektoren 
F, f  wirkende Kraft 
f  Desorientierungsverteilungsfunktion 
fc, fw  Volumenfraktionen von Zellinneren und Zellwänden 
)(qfn
   Atomformfaktor 
frel, firr  Fraktion der relevanten bzw. irrelevanten Desorientierungen 
G  Schubmodul 
hklG

  Vektor des reziproken Gitters 
h  Planksches Wirkungsquantum 
h  Schrittweite 
I0, Ig  Intensität vom primären und gebeugten Strahl 
I(ω)  azimutale Intensitätsverteilung 
K  Holt-Konstante 
kB  Bolzmann-Konstante 
L  Kameralänge 
L  charakteristische Länge 
Lloop  Gesamtlänge der Partialdisklinationsschleifen 
l, m  Dipolarm 
lf  mittlerer freier Gleitweg 
l

  Linienvektor 
me  Elektronenruhemasse 
m   Normale zur Gleitebene 
N  Anzahl der Versetzungswände 
n  Reflexionsordnung 
nCS  Dichte der potentiellen Orte der Dipolquergleitung 
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n   Normale zur Schleifenberfläche 
P  Orientierungsmatrix 
Pc  Immobilisierungswahrscheinlichkeit 




   Beugungsvektoren 
qξ, qη  Komponenten des Burgersvektors 
R  Aussendurchmesser 
Rg   Rotationsmatrix 
Rc  Abschneideradius  
r0  innerer Durchmesser 
0r   effektiver Abschneideradius 
rd  Radius des Versetzungskernes 
rA, rB  Abstände 
r   Radiusvektor 
r
   Position der Drehachse 
q   Beugungsvektor 
qs  mittlere quadratische Abweichung 
S  Auflösung 
(Sv)IDB, (Sv)GNB  Anteil von zufälligen bzw. geometrisch notwendigen Grenzen 
s   Linienelement einer Versetzung 
T  Temperatur 
T  Schärfentiefe 
TS  Schmelztemperatur 
TAB  Desorientierungsmatrix 
TMSA, TMSB  Orientierungsmatrizen 
Tdiskl  Desorientierungsmatrix für Disklination 
Tmultipol  Desorientierungsmatrix für Multipol 
T(h)  Kristallitgröße 
t  Foliendicke 
t  Zeit 
U  Beschleunigungsspannung 
V  Geschwindigkeit der Disklinationsbewegung 
V0  lokale Volumenänderung 
Va  atomares Probenvolumen 
Vd  Bewegungsgeschwindigkeit der Dipole 
Virr  bestrahltes Volumen 
WCS  Energie der Quergleitung 
wC  Dicke der Zellwand 
x, y, z  Koordinaten 
XB, YB, ZB  Achsen der Basiskoordinatensystem  
XP, YP, ZP  Achsen der Beugungsbildkoordinatensystem 
Z  Ordnungszahl 
 
Λ0  Abschneideradius von Disklinationsdipol 
α, β, γ, δ  Drehwinkel 
αF, βF  Wahrscheinlichkeit von Stapelfehler/Zwillingsgrenzen 
α  Konstante 
αz  Geometriefaktor    Geschwindigkeit der Versetzungsgeneration  
β  Breite der Rocking-Kurve 
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ε  Umformgrad 
   Formänderungsgeschwindigkeit 
  Zuwachs der plastischen Deformation 
ε 2(h)   mittlere Verzerrungsquadrat 
Θ  Verfestigungskoeffizient 
Θkrit  kritische Desorientierung 
||rel, ||irr  relevante bzw. irrelevante Desorientierungen 
θ  Desorientierung 
θB  Beugungswinkel 
θd  Dichte der Disklinationsdipole 
θp  Dichte der Partialdisklinationen 
Λ0  Abschneideradius von Disklinationsdipol 
λ  Wellenlänge 
μ  Absorbtionskoeffizient 
μ  Schubmodul 
μt  Taylor-Faktor 
ν  Piossonische Konstante 
   Geschwindigkeit der Versetzungen 
ξ  Volumenanteil der Versetzungswände 
ξg  charakteristische Länge für Reflexion  
ρ, ρD  Versetzungsdichte 
ρDDP  Disklinationsdichte 
)(r   Verteilung der Atomaren Elektronendichte 
ρm  Dichte der mobilen Versetzungen 
ρtot  gesamte Versetzungsdichte  
ρw, ρz  Versetzungsdichte in der Zellwand und im Zellinneren 
σ  Spannungstensor  
σrr, σφφ, σzz   
σxy, σrφ, σφz  weitreichende Spannungen 
  Spannungsdifferenz 
τ  Schubspannung 
τeff  effektive Spannung 
τP  Peierlsspannung  
u   Verschiebung 
φ  Winkel 
φ1, φ2  Eulerwinkel 
  Winkel 
  Eulerwinkel 
0, g  Amplitudenänderung von primärer und gebeugter Welle 
χ  Kippwinkel 
Χ h  mittlerer Orientierungsfaktor 
χ h, ψ h  Orientierungsfaktoren 
ψ  Distorsion 
   Drehvektor  für den schrägsymmetrischen Tensor 
ωr, ωt  Dreh- und Kippkomponente der Disklinationsschleife    Frankvektor 
K   Drehwinkel der einzelnen Grenze 
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